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INTRODUCTION GENERALE 
 
Le Centre de Transfert de Technologie du Mans, (ou Association pour les Transferts de 
Technologies du Mans, ATTM) est un Centre de Ressources Technologiques, créé en 1991, 
labellisé CRT, de 46 personnes et plus de 1500 m2 de laboratoires, basé au Mans [1]. Il est 
constitué de quatre pôles de compétences : Matériaux, Acoustique et Vibration, Ingénierie de 
Conception et Ingénierie Biologique et Médicale. Le CTTM est certifié ISO 9001 version 2008. 
De manière plus précise, le Pôle Matériaux du CTTM travaille sur la formulation de 
 « plastiques » (thermoplastiques, thermodurcissables, composites, élastomères, revêtements et 
procédés d'apprêtage surfacique) ainsi que sur la mise au point de nouveaux produits et/ou 
procédés et la caractérisation de matières premières et produits finis. 
 
Un projet du Contrat de Plan Etat Région (CPER) « Polymères en conditions extrêmes » 2007-
2013, dans lequel le CTTM est engagé, a pour but d’améliorer la tenue des matériaux polymères 
en conditions extrêmes (tenue en température et plus particulièrement au feu, tenue en pression, 
résistance à la rayure et aux frottements) afin de concurrencer les métaux dans différents 
domaines industriels (automobile, aéronautique et naval). Dans le domaine de l’automobile par 
exemple, la compétition entre métaux et polymères concerne principalement les applications sous 
capot (près du moteur). La faible tenue en température des polymères de commodité limite 
fortement leur utilisation alors que les polymères de spécialité sont, eux, trop coûteux. 
Dans le cadre de ce projet, le CTTM cherche donc à développer des matériaux polymères à tenue 
en température améliorée. Différentes voies sont considérées mais une attention particulière est 
portée aux mélanges de polymères. L’un des objectifs est notamment d’améliorer la tenue en 
température d’un polymère à bas coût, telle qu’une polyoléfine comme le polypropylène (PP), en 
y incorporant un polymère à haute performance comme le polyamide-6 (PA6). Un brevet a d’ores 
et déjà été déposé en 2010, en copropriété CTTM / Université du Maine [2]. Ce brevet décrit un 
mélange PP/PA6 à morphologie co-continue dont la composition est majoritaire en PP. La 
structure continue de la phase PA6 permet au matériau de conserver de bonnes propriétés 
mécaniques au dessus de la température de fusion du PP. Un tel matériau pourrait de ce fait être 
employé pour une application sous capot dans l’automobile avec un coût intermédiaire. 
   
Dans le prolongement de ces travaux, une recherche plus académique, correspondant à ce travail 
de thèse, a été lancée à l’Université du Maine au Mans. Cette étude concerne l’introduction de 
charges dans les mélanges de polymères incompatibles pour améliorer encore les propriétés du 
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matériau final. En effet, l’emploi de charges peut non seulement compatibiliser la structure 
biphasique (améliorant ainsi les propriétés mécaniques obtenues) [3] mais aussi permettre 
l’apparition de nouvelles propriétés inhérentes à la nature de la particule, comme par exemple des 
propriétés de conductivité électrique [4]. En effet, sans atteindre une conductivité élevée, des 
propriétés antistatiques des matériaux présentent des avantages certains, notamment dans le 
domaine de l’automobile. 
Le but de ce travail est donc de comprendre les mécanismes de localisation et de migration des 
charges dans un mélange immiscible de polymères en prenant en compte des paramètres de 
rhéologie, de procédés de mise en œuvre et d’interactions entre les charges et les phases 
polymères. L’étude vise notamment à comprendre les phénomènes de dispersion et de migration 
des charges ainsi que les conditions de piégeage de ces particules à l’interface des phases.  A 
terme, l’objectif est de mettre en place une méthodologie robuste de contrôle de la localisation 
des charges dans les mélanges de polymères. 
 
Le système initialement considéré pour réaliser cette étude était un mélange PP/PA6 à 
morphologie co-continu chargé en noir de carbone (CB), l’idée étant d’étudier le même mélange 
que celui développé préalablement par le CTTM. Cependant, du fait des difficultés rencontrées 
lors de sa mise en œuvre avec les équipements disponibles au laboratoire (notamment sa forte 
oxydation en température), il a été décidé de remplacer le PA6 par du poly-ε-caprolactone (PCL), 
polymère thermoplastique qui possède un point de fusion bien plus bas que celui du PA6 (60°C 
pour le PCL contre 220°C pour le PA6). Malgré la différence de point de fusion, ce polymère a 
été choisi pour sa stabilité relative à haute température et son caractère polaire. Ce choix nous a 
ainsi permis d’étudier un système « comparable » au mélange PP/PA6 (un polymère polaire 
mélangé à un polymère non polaire) dans de meilleures conditions. 
 
Le manuscrit présentant ces travaux s’articule autour de sept parties principales. 
Un premier chapitre rappelle les notions importantes nécessaires à l’étude des mélanges de 
polymères immiscibles chargés en considérant tout d’abord le cas des mélanges purs avant de 
traiter de l’incorporation des charges. 
Le deuxième chapitre présente tout d’abord le système étudié avant d’introduire les méthodes de 
mise en œuvre et les techniques de caractérisations utilisées dans cette thèse. 
Les chapitres 3 à 7 présentent les principaux résultats obtenus au cours de ce travail. Il est 
important de préciser qu’ils sont tous écrits en anglais car rédigés sous forme de publications 
scientifiques pour soumissions futures auprès de différents journaux. 
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Le chapitre 3 s’intéresse à l’influence du rapport de viscosités du mélange sur la localisation des 
charges dans le biphasique. Le principal objectif de cette partie est de s’affranchir de l’effet du 
protocole de mélange afin d’observer uniquement l’effet de la viscosité des phases. 
Le chapitre 4 traite quant à lui de l’influence de la procédure d’addition des charges et discute de 
l’importance relative de ce paramètre comparé à l’effet du rapport de viscosités. 
Le chapitre 5 étudie l’influence de la taille des particules sur leur localisation dans le mélange. 
La combinaison des précédents paramètres permet de mettre en évidence un transfert de 
particules qui est ensuite étudié à l’échelle de la goutte, dans le chapitre 6, à l’aide d’une platine de 
cisaillement montée sur un microscope optique. 
Les matériaux obtenus sont ensuite caractérisés en conductivité électrique et rhéologie dans le 
chapitre 7, montrant les propriétés intéressantes que l’on peut obtenir en contrôlant la localisation 
des charges. 
Le rapport se termine par une conclusion générale et des perspectives de travail. 
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CHAPITRE 1 : ETUDE BIBLIOGRAPHIQUE 
 
I. Les mélanges de polymères 
I.1. Introduction 
Développer un nouveau matériau polymère peut être réalisé de deux façons, soit par synthèse 
d’une nouvelle molécule aux propriétés recherchées, soit par mélange de deux matériaux 
existants, associant ainsi les avantages des deux polymères en un nouveau matériau présentant 
une synergie des propriétés. La deuxième voie est la plus utilisée (la première nécessitant une série 
d’étapes longues et difficiles) et consiste donc à mélanger des polymères connus pour combiner 
leurs propriétés [1]. Les techniques de mélange, relativement bien connues et maîtrisées 
aujourd’hui, permettent d’ajuster les propriétés physiques et chimiques des mélanges au besoin 
final et cela pour des applications très variées. On peut par exemple citer le Noryl®, de chez 
Sabic, polymère commercial employé notamment dans l’industrie des photocopieurs et de la 
câblerie. Ce matériau est obtenu par mélange de polystyrène (PS) et de poly(phénylène éther) 
(PPE), deux polymères miscibles à l’échelle moléculaire. Alors que le PS facilite la mise en œuvre 
et réduit le coût final du matériau, le PPE permet une augmentation de la transition vitreuse du 
mélange, assurant de bonnes propriétés mécaniques à température élevée. L’Orgalloy®, 
commercialisé par Arkema, résulte quant à lui d’un mélange immiscible (ou alliage) de polymères. 
Il est constitué de polyamide (PA) dans lequel sont dispersées des inclusions de polypropylène 
(PP). Le matériau présente des propriétés proches de celles du PA tout en résistant bien à l’eau et 
en conservant des propriétés mécaniques constantes. 
Les mélanges de polymères sont intéressants tant du point de vue des performances (propriétés 
inaccessibles avec un seul polymère) que du point de vue économique et font l’objet de 
nombreuses études. 
 
I.2. Miscibilité des polymères 
Peu de polymères peuvent être mélangés à l’échelle moléculaire. La notion de miscibilité est reliée 
au second principe de la thermodynamique [1], à travers la variation d’enthalpie libre de mélange 
mG∆ . Cette enthalpie libre renseigne sur la stabilité du mélange. Afin que le mélange puisse être 
miscible, il faut notamment que mG∆ soit négative (condition nécessaire mais pas suffisante).  
mmm STHG ∆−∆=∆       (1.1) 
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mH∆ est la variation d’enthalpie qui correspond à la partie énergétique liée aux interactions. 
mS∆ est la variation d’entropie du mélange qui est reliée aux conformations et au désordre et T la 
température absolue.  
La théorie de Flory Huggins permet de calculer l’énergie libre de mélange de deux polymères [2, 
3]. On considère un réseau régulier dont les sites sont occupés par deux espèces A ou B. Le 
volume total du réseau est V et le volume d’un site est v. L’espèce i occupe ni sites, admet un 
degré de polymérisation Ni et φi est la fraction volumique des unités de type i (figure 1.1). 
 
Figure 1.1 : modèle de Flory Huggins dans le cas d’un mélange de polymères A et B (avec NA=NB=10) [1]. 
 
Afin d’appliquer la théorie de Flory Huggins au cas des mélanges de polymères, il convient de 
poser quelques hypothèses simplificatrices : 
• la conformation des chaînes dans le mélange est la même que pour le polymère pur, 
• les chaînes sont placées aléatoirement dans le réseau et il n’y a pas de volume exclu, 
• la concentration est homogène : la probabilité d’avoir un motif A à côté d’un motif B 
correspond à la composition globale du système, 
• il n’y a pas de variation de volume, 
• seule compte l’entropie de translation des chaînes. 
Pour un mélange de polymères, l’entropie de mélange par site s’exprime de la façon suivante. 
)lnln( B
B
B
A
A
A
m NN
kS ϕϕϕϕ +−=∆    (1.2) 
k est la constante de Boltzmann. Le terme ∆Sm est toujours positif, ce qui montre que l’entropie 
tend à favoriser le mélange. Cependant, l’entropie de mélange dépend du nombre de 
complexions, à savoir le nombre d’arrangements possibles des différents composants du mélange 
dans l’espace. Plus les composants sont « grands », plus l’entropie de mélange est faible. Pour des 
macromolécules telles que les polymères, l’entropie de mélange est donc très faible, voire 
quasiment nulle. 
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L’enthalpie de mélange par site est exprimée de la façon suivante en considérant que seuls les 
motifs voisins interagissent. 
BAm kTH ϕχϕ=∆       (1.3) 
χ est le paramètre d’interaction de Flory et T la température absolue. χ renseigne sur la nature des 
interactions entre composants du mélange et détermine le signe de l’enthalpie de mélange. Si les 
interactions A-B sont favorisées par rapport aux interaction A-A et B-B, alors χ est négatif ou 
faible et ∆Hm favorise le mélange. A l’inverse, si les interactions A-B sont faibles, χ augmente et 
∆Hm s’oppose au mélange. Cette dernière possibilité se produit dans la majorité des cas,  car les 
interactions entre molécules de la même espèce sont généralement plus fortes que les interactions 
entre molécules de natures chimiques différentes. 
En considérant ces deux expressions, l’enthalpie libre du mélange s’écrit de la façon suivante. 
)lnln( BAB
B
B
A
A
A
m NN
kTG ϕχϕϕϕϕϕ ++=∆   (1.4) 
Il apparaît donc que pour obtenir une enthalpie libre négative, et donc une miscibilité des 
polymères, le paramètre de Flory χ doit être négatif ou très faible. Il est possible de calculer le 
paramètre de Flory à partir des paramètres de solubilité des polymères. 
2)( BAAB kT
v δδχ −=
    (1.5) 
δi est le paramètre de solubilité de l’espèce i et v le volume d’un site. Cette approche est valide 
lorsque les interactions sont dominées par les forces de dispersion de van der Waals. Elle ne 
s’applique plus en présence d’interactions spécifiques comme des liaisons hydrogènes. 
En considérant, pour simplifier, que les chaînes sont isomoléculaires (c'est-à-dire que 
NA=NB=N), il est communément admis que la valeur de χN renseigne sur la miscibilité de deux 
polymères et on distingue trois cas. 
• Si χN<2, les polymères sont totalement miscibles et le mélange obtenu est homogène. 
• Pour χN≈2, les polymères sont partiellement miscibles, c'est-à-dire que le mélange peut 
être homogène ou non en fonction de la température et de la composition. 
• Enfin, pour χN>2, les polymères sont incompatibles. 
Le diagramme de phase du mélange est défini par deux courbes binodale et spinodale qui 
délimitent les zones stable (monophasique), métastable (séparation de phase par nucléation et 
croissance) et instable (séparation de phase par décomposition spinodale) du système [1]. 
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La figure 1.2 présente un exemple de diagramme de phase pour un mélange de polymères 
partiellement miscibles (χN≈2). 
binodale spinodale
Décomposition 
spinodale
Nucléation et 
croissance
Point critique
stable
 
Figure 1.2 : diagramme de phase d’un mélange de polymères partiellement miscibles (en fonction de la composition 
et de la température). Les courbes, binodale et spinodale, se rejoignent au point critique. Ce diagramme de phase est 
de type UCST (« Upper Critical Solubility Transition »), c'est-à-dire que les polymères sont miscibles à haute 
température. 
 
La plupart des polymères sont donc incompatibles, ou immiscibles, en raison de leur nature 
chimique différente et de leur très haute masse molaire. Cependant, on peut rencontrer de rares 
cas où il existe des interactions préférentielles (par exemple des liaisons hydrogènes) entre les 
polymères qui rendent le mélange homogène à l’échelle moléculaire, comme par exemple le 
mélange poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA) / poly(oxyde d’éthylène) (PEO) à l’état fondu 
[4]. 
Le moyen le plus répandu pour mélanger deux polymères est de les placer dans un état hors 
équilibre thermodynamique. En effet, des procédés de mélanges mécaniques tels que l’extrusion 
bi-vis ou le malaxage sont employés pour disperser une phase polymère dans l’autre, obtenir des 
morphologies de mélange fines et les figer par trempe du matériau [5]. 
 
I.3. Morphologie des mélanges immiscibles 
I.3.1. Différents types de morphologie 
L’incompatibilité entre deux polymères engendre un mélange biphasique, donc hétérogène, qui 
peut présenter des morphologies variées. Dès lors, la connaissance de la morphologie d’un 
mélange de polymères est primordiale car elle influence fortement les propriétés finales du 
matériau. On peut distinguer plusieurs types de morphologie dans les mélanges de polymères 
immiscibles : 
• dispersion nodulaire dans une matrice, 
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• dispersion fibrillaire dans une matrice, 
• structure lamellaire, 
• dispersion en double émulsion, 
• structure co-continue. 
La figure 1.3 présente les différentes morphologies que l’on peut trouver dans les mélanges de 
polymères immiscibles [6]. 
a b
c d
e
 
Figure 1.3 : différentes morphologies pour des mélanges immiscibles de polymères [6]: dispersion nodulaire (a), 
dispersion fibrillaire (b), structure lamellaire (c), double émulsion (d) et  morphologie co-continue (e). 
 
Ces morphologies et leurs effets sur les propriétés des matériaux ont été le sujet de plusieurs 
travaux [6-12]. La morphologie la plus répandue dans les matériaux commerciaux est la 
dispersion de gouttelettes dans une matrice (aussi appelée dispersion nodulaire ou dispersion 
sphérique). Généralement, les gouttes ont une taille allant de quelques micromètres à quelques 
dizaines de micromètres. Ce type de structure peut, par exemple, permettre une meilleure tenue à 
l’impact et aux chocs [9], comme dans le cas d’une dispersion d’un élastomère dans un 
Chapitre 1 : étude bibliographique 
 
16 
thermoplastique (par exemple : le polystyrène choc). La dispersion en double émulsion permet 
elle aussi l’amélioration de la tenue aux chocs [6]. Une morphologie de type dispersion fibrillaire 
peut améliorer les propriétés élastiques du matériau [10]. La structure lamellaire peut quant à elle 
procurer un effet barrière. Par exemple, certaines bouteilles plastiques destinées à contenir des 
boissons gazeuses sont fabriquées à partir de mélanges polyéthylène téréphtalate (PET) / 
polyalcool vinylique (PVA) à structure lamellaire. Le PET apporte de bonnes propriétés 
mécaniques au matériau et le PVA lui procure une étanchéité au dioxyde de carbone. Les 
morphologies lamellaires et fibrillaires mettent en jeu des domaines de facteur de forme 
important. Ces domaines ont une épaisseur de quelques micromètres et leur longueur peut 
atteindre plusieurs centaines de micromètres. Enfin, une morphologie co-continue, qui consiste 
en une interpénétration des deux polymères immiscibles, permet d’obtenir des propriétés 
améliorées comparativement à une morphologie dispersée. De plus, elle permet une combinaison 
des caractéristiques de chacun des polymères et des effets de synergie peuvent encore améliorer 
ces propriétés [8]. On peut par exemple obtenir des propriétés de conduction électrique dans le 
matériau avec seulement une phase conductrice et l’autre isolante. 
     
I.3.2. Mécanismes de rupture et de coalescence des gouttes 
Le développement des différents types de morphologie dépend de l’équilibre entre deux 
phénomènes opposés que sont la rupture des gouttes et leur coalescence durant l’étape de 
mélange. En effet, le cisaillement produit par l’action de mélangeage entraîne dans certaines 
conditions la rupture des gouttes dispersées. Les gouttes de la phase minoritaire se déforment 
sous l’action du cisaillement, s’allongent et se divisent en gouttes de plus petite taille. A l’inverse, 
ce même cisaillement entraîne également un phénomène de coalescence par collisions entre 
gouttelettes de polymère. 
 
 I.3.2.a. Rupture de gouttes 
Une goutte d’un fluide en suspension dans une matrice d’un autre fluide peut être soumise à un 
cisaillement entraînant sa rupture, suivant sa taille et le taux de déformation qui lui est appliqué 
[13]. Le mécanisme de rupture d’une goutte d’un fluide newtonien sous un cisaillement simple est 
présenté dans la figure 1.4. 
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Figure 1.4 : mécanisme de rupture sous cisaillement simple d’une goutte newtonienne suspendue dans une matrice 
d’un autre fluide. 
 
La déformation de la goutte dans le cas d’un milieu newtonien résulte d’une compétition entre la 
contrainte de cisaillement (ηm.
•
γ ) et la contrainte interfaciale liée à l’augmentation de surface 
(Γm/d/rd). On introduit le nombre capillaire Ca, grandeur sans dimension, égal au rapport de la 
contrainte visqueuse tendant à déformer les gouttes sur la contrainte interfaciale qui leur redonne 
leur forme sphérique d’équilibre. 
dm
dm rCa
/
..
Γ
=
•
γη
      (1.6) 
Avec mη  la viscosité de la phase continue (ou matrice),  dr  le rayon des gouttes dispersées, 
•
γ  le 
taux de cisaillement et dm /Γ  la tension interfaciale entre la matrice et la phase dispersée. Si Ca est 
faible, les forces interfaciales prédominent et la goutte reste stable. En revanche, si Ca est élevé, 
les forces visqueuses surpassent les forces interfaciales entraînant une déstabilisation de la goutte 
pouvant aller jusqu’à sa rupture. Cette équation permet également de calculer le diamètre maximal 
stable des gouttes lors d’un cisaillement simple. La valeur minimale du nombre capillaire à 
atteindre pour rompre des gouttes est appelée Cacrit (pour nombre capillaire critique). On définit 
également un nombre Ca* comme le rapport du nombre capillaire sur le nombre capillaire 
critique. 
critCa
CaCa =*      (1.7) 
Suivant la valeur de Ca*, quatre cas peuvent être distingués. Si Ca*<0.1, la goutte ne se déforme 
quasiment pas. Lorsque 0.1<Ca*<1, la goutte se déforme peu mais ne se rompt pas. Enfin, si 
Ca*>1, la goutte se déforme puis se rompt (si 1<Ca*<2) ou donne des filaments instables (si 
Ca*>2) [14, 15]. 
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Outre le nombre capillaire, le rapport de viscosités du mélange a également une influence sur les 
phénomènes de rupture de goutte. Le rapport de viscosité K, grandeur sans dimension, est défini 
comme le rapport de la viscosité de la phase dispersée ( dη ) sur la viscosité de la matrice ( mη ). 
m
dK
η
η
=       (1.8) 
La figure 1.5 montre l’évolution du nombre capillaire critique Cacrit en fonction du rapport de 
viscosité K, pour différents types d’écoulements (cisaillement simple et élongationnel) dans le cas 
de fluides newtoniens sans élasticité [14, 16].  
K
Cacrit
 
Figure 1.5 : influence du paramètre de viscosité K sur le nombre capillaire critique Cacrit [14]. 
 
Pour un cisaillement de type rotationnel, obtenu dans une géométrie Couette, la courbe admet un 
minimum pour des valeurs de K comprises entre 0.1 et 2. Cela signifie qu’il est plus aisé de 
rompre des gouttes et ainsi obtenir une dispersion avec des systèmes admettant des valeurs de K 
comprises dans ce minimum. Pour K tendant vers 4, la courbe diverge. Il n’est donc pas possible 
de disperser des systèmes admettant un rapport de viscosités supérieur ou égal à 4 avec un 
cisaillement rotationnel. Dans le cas d’un cisaillement élongationnel, la courbe admet cette fois un 
minimum plus large (entre 0.1 et 10) mais surtout ne diverge pas dans l’intervalle de K considéré. 
Il est donc possible de disperser des systèmes sans limitation due au rapport de viscosités dans un 
écoulement élongationnel. 
Cette observation est valable pour des cisaillements simples et montre bien l’importance du 
rapport de viscosités. Cependant, il convient de noter que les cisaillements mis en jeu dans une 
extrudeuse ou un malaxeur sont complexes, comprenant bien souvent une composante 
rotationnelle et une composante élongationnelle, et permettent de ce fait la dispersion de mélange 
de polymères dans la plupart des cas. De plus, l’effet de confinement et la proximité des 
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interfaces des outils de mélange peuvent considérablement modifier les constantes précédentes et 
conduire, encore une fois, à la dispersion de mélanges de polymères quelque soit le rapport K.  
 
 I.3.2.b. Coalescence des gouttes 
La rupture des gouttes n’est pas le seul phénomène contrôlant la morphologie finale d’un 
mélange de polymères. En effet, la coalescence joue également un rôle important [6, 17-20]. Par 
exemple, dans les mélanges de polymères, on observe souvent une augmentation de la taille des 
domaines dispersés lors d’une augmentation de la fraction volumique de la phase minoritaire. Cet 
accroissement des domaines est expliqué par une augmentation du phénomène de coalescence. 
Lors du cisaillement, les gouttes vont entrer en contact les unes avec les autres et fusionner. Les 
gouttes fusionnées forment finalement une goutte sphérique de plus gros diamètre afin de 
minimiser l’énergie interfaciale. La figure 1.6 présente le mécanisme de coalescence de deux 
gouttes [19]. 
a
dc
b
 
Figure 1.6 : mécanisme de coalescence de deux gouttes suspendues dans une matrice (cas de deux fluides 
newtoniens) [19]. 
  
Le mécanisme de coalescence implique plusieurs étapes décrites ci-dessous (cf. figure 1.6). 
• Rapprochement des deux gouttes sous l’action du cisaillement (a). 
• Déformation des gouttes par aplatissement et drainage de la matrice emprisonnée entre 
elles (b). 
• Rupture de l’interface et début de fusion des gouttes (c). 
• Fusion des gouttes et coalescence des nodules (d). 
La coalescence de gouttes de polymères fondus est complexe et dépend de nombreux paramètres 
tels que la rhéologie du système, les caractéristiques de l’écoulement, la probabilité de rencontre 
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entre deux gouttelettes, le temps de contact entre nodules ou encore la tension interfaciale [19, 
21]. 
Le temps de drainage du film de matrice entre deux gouttes est considéré comme l’étape limitante 
du phénomène de coalescence [22]. Lorsque le temps nécessaire au drainage est supérieur au 
temps d’interaction entre nodules, la coalescence devient impossible. Cela induit une taille 
maximale de goutte au dessus de laquelle la coalescence n’a pas lieu. La taille des gouttes est donc 
comprise entre cette valeur maximale et une valeur minimale, caractérisée par le nombre capillaire 
critique, en dessous de laquelle la goutte ne peut être rompue. Cette valeur limite de coalescence a 
été mise en évidence par certains auteurs [23-25]. 
 
Figure 1.7 : évolution du diamètre des gouttes de la phase dispersée (PIB) en fonction du taux de cisaillement dans 
un mélange PIB/PDMS [25]. 
 
La figure 1.7 illustre l’exemple d’un système polyisobutylène (PIB) / polydiméthylsiloxane 
(PDMS). L’expérience consiste à disperser les gouttes de PIB dans la matrice PDMS avant 
d’induire un phénomène de coalescence en diminuant le taux de cisaillement (flèches sur la figure 
1.7). Les tailles obtenues après coalescence des gouttes de PIB restent en dessous de Cacrit, 
mettant en évidence la valeur limite de coalescence.  
 
I.3.3. Facteurs influençant la morphologie 
Il a été montré dans la partie précédente que la morphologie d’un mélange de polymères dépend 
des phénomènes de rupture et de coalescence de gouttes. Cependant, d’autres facteurs entrent 
également en jeu. Il s’agit de propriétés intrinsèques des polymères (viscosité, élasticité, tension 
interfaciale) mais aussi des conditions de mise en œuvre (composition, température, temps de 
mélange, taux de cisaillement). 
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I.3.3.a. La composition 
Le premier paramètre ayant une influence sur la morphologie est la composition du mélange. La 
figure 1.8 présente l’évolution de la morphologie d’un mélange en fonction de la composition 
[26]. 
Fraction massique
 
Figure 1.8 : évolution de la morphologie en fonction de la composition [26]. 
 
A faible concentration en phase minoritaire, on observe dans le mélange une morphologie de 
type nodules dispersés dans la matrice. Lorsque la fraction en phase dispersée augmente, on 
assiste progressivement à un phénomène de coalescence des domaines dispersés puis à une 
percolation de la phase minoritaire qui devient partiellement continue. Pour une plage de 
composition proche de 50/50, il n’y a plus ni matrice ni phase dispersée dans le mélange et on 
obtient une morphologie co-continue. Cette morphologie co-continue peut être partielle si 
certains nodules subsistent ou totale dans le cas où tous les nodules percolent. La concentration 
de chaque constituant pour atteindre le domaine de co-continuité dépend de plusieurs 
paramètres, tels que le cisaillement appliqué, l’histoire thermique ou la tension interfaciale entre 
les polymères. Au delà du domaine de co-continuité, le mélange subit une inversion de phase, 
c'est-à-dire que la phase dispersée devient matrice et inversement. Selon certains travaux, le 
phénomène d’inversion de phase et l’apparition du domaine de co-continuité peuvent être 
prédits. Ils dépendent de la viscosité η et de la fraction volumique φ des polymères mis en jeu, à 
travers l’équation (1.9) [27]. 
1
1
2
2
1 ≅⋅
ϕ
ϕ
η
η
      (1.9) 
 
I.3.3.b. La mise en œuvre 
Les conditions de mélange des polymères ont une forte influence sur la morphologie générée. Par 
exemple, la contrainte subie par un polymère dans une extrudeuse ou un malaxeur est très 
différente. Il convient donc de prendre en compte l’influence de différents paramètres de mise en 
œuvre tels que la température, le temps de mélange, le type et le taux de cisaillement. 
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Tout d’abord, l’influence de la température et du temps de mélange a été étudiée [28, 29]. La 
température de mélange (en comparaison avec les températures de fusion des deux polymères) 
agit sur l’établissement d’une dispersion de l’un des composants dans l’autre. Le polymère qui 
admet le point de fusion le plus bas (noté A) constitue la matrice entourant les granulés du 
polymère qui fond à plus haute température (noté B). Lorsque les deux composants sont fondus, 
et sous réserve que la viscosité du polymère B soit inférieure à celle de A et/ou que la fraction de 
B soit plus importante que la fraction de A, il peut y avoir une inversion de phase. Dès lors, une 
morphologie co-continue (qui constitue uniquement un état de transition lors de l’inversion de 
phase) est observée. D’après cette étude, pour des temps de mélange suffisamment longs et des 
taux de cisaillement suffisamment élevés, les morphologies finales sont toujours de type 
dispersion dans une matrice. La figure 1.9 présente cette théorie. 
 
Figure 1.9 : schéma présentant l’évolution de la morphologie d’un mélange de polymères en fonction de la 
température et du temps de mélange [28]. 
 
D’autres auteurs se sont intéressés plus précisément à l’influence du temps de mélange sur le 
domaine de co-continuité d’un mélange de polymères [30, 31]. Pour des temps de mélange 
courts, le domaine de co-continuité est relativement large. Mais ce domaine diminue lors de 
l’augmentation du temps de mélange. Ainsi, pour des temps très longs, la co-continuité est 
obtenue uniquement pour une composition volumique de 50/50. Ce constat est vérifié pour 
différents rapports de viscosités. La figure 1.10 présente la morphologie d’un mélange polyamide 
/ polyethersulfone (PA/PES) en fonction du temps de malaxage et de la composition [31]. 
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Figure 1.10 : schéma présentant l’évolution de la morphologie d’un mélange PA/PES en fonction du temps de 
mélange et de la composition [31]. 
 
Enfin, l’influence du taux de cisaillement sur la morphologie et plus précisément sur la taille des 
nodules de la phase dispersé a également été étudiée [19, 32]. La figure 1.11 montre l’évolution de 
la taille des nodules de polypropylène dispersés dans un mélange polystyrène / polypropylène 
(PS/PP) en fonction du taux de cisaillement [19]. 
 
Figure 1.11 : évolution de la taille des nodules dispersés de PP dans un mélange PS/PP (92/8) en fonction du taux de 
cisaillement [19]. 
 
Dans la première partie de la courbe, l’augmentation du taux de cisaillement entraîne une 
diminution de la taille des gouttes de PP. Ceci peut s’expliquer par l’augmentation de la contrainte 
de cisaillement appliquée aux nodules et par une diminution du temps de contact entre nodules 
(qui limite la coalescence). Cependant, la taille des nodules augmente à nouveau pour de fortes 
valeurs de taux de cisaillement (au dessus de 150s-1). Les auteurs expliquent cette augmentation 
par la combinaison de deux facteurs. Premièrement, de par le comportement rhéofluidifiant des 
polymères fondus, les forts taux de cisaillement entraînent une fluidification de la matrice. Ainsi, 
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la contrainte appliquée sur les nodules par la phase majoritaire s’en trouve diminuée, limitant la 
rupture des gouttes. Ensuite, l’augmentation du gradient de cisaillement permet d’augmenter la 
probabilité de rencontre entre nodules, entraînant une augmentation du phénomène de 
coalescence. 
Le taux de cisaillement a donc clairement une influence sur la morphologie générée mais ses 
effets sont multiples sur le système, rendant difficile la pleine compréhension des phénomènes 
observés. 
 
I.3.3.c. La viscosité 
La viscosité des polymères, et plus particulièrement le rapport de viscosité, joue un rôle dans le 
développement de la morphologie d’un mélange immiscible. Nous avons vu dans la partie 
« I.3.2.a. Rupture de gouttes » comment le rapport de viscosité influe sur le phénomène de 
rupture de gouttes. Une valeur de K comprise entre 0.1 et 2 permet un optimum de dispersion 
dans le cas d’un cisaillement simple. D’autres travaux montrent que dans un mélangeur « réel » 
(cisaillement complexe), il est possible d’obtenir une dispersion plus fine pour un rapport de 
viscosité situé en dehors de cet optimum, c'est-à-dire si la phase dispersée est plus visqueuse que 
la matrice. Les auteurs argumentent que la dispersion n’est pas, dans ce cas, le résultat de ruptures 
de gouttes en condition d’équilibre mais plutôt un mécanisme transitoire de rupture de filaments 
en cisaillement élongationnel [33]. 
 
I.3.3.d. L’élasticité 
L’effet de l’élasticité sur la morphologie a été peu étudié. Cependant, certaines études montrent 
qu’il est difficile d’obtenir une dispersion fine si l’élasticité de la phase minoritaire est supérieure à 
celle de la matrice [34]. Les auteurs expliquent que les gouttes dispersées résistent au cisaillement 
simple. L’application d’un cisaillement élongationnel peut alors permettre l’obtention de fibres. 
De la même manière, d’autres auteurs montrent qu’en proportion suffisante, la phase la plus 
élastique tend à encapsuler la moins élastique pour devenir la matrice [35]. 
 
I.3.3.e. L’énergie interfaciale 
Comme cela a été vu dans le paragraphe « I.3.2.a. Rupture de gouttes », la tension interfaciale 
tend à redonner aux gouttes déformées leur forme d’équilibre sphérique. Elle s’oppose ainsi aux 
forces de viscosité. Dans le cas particulier des mélanges co-continus, certaines études montrent 
que l’énergie interfaciale a des effets antagonistes sur l’établissement de la morphologie [36, 37]. 
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D’un côté, la tension de surface joue un rôle de stabilisant de la structure interpénétrée. Une 
tension de surface faible peut donc permettre une meilleure stabilisation de la morphologie co-
continue. A l’inverse, plus la tension de surface augmente, plus la taille des gouttes dispersées 
diminue et plus la probabilité de coalescence et donc de percolation de cette phase augmente. 
Cependant, selon les auteurs, l’influence de la tension de surface sur la dimension de la phase 
dispersée est négligeable comparé à son effet stabilisant de la structure interpénétrée. En effet, 
dans ces travaux, l’élévation de la tension de surface entraîne une augmentation de la composition 
critique à laquelle la morphologie devient co-continue, ce qui diminue le domaine de co-
continuité du mélange. 
 
La morphologie d’un mélange de polymères immiscibles dépend donc de nombreux paramètres, 
ce qui rend son étude très complexe. Cependant, cette caractérisation est primordiale car, comme 
nous l’avons expliqué, la morphologie du mélange influe sur les propriétés finales du matériau.  
 
I.3.4. Compatibilisation des mélanges 
Comme nous l’avons vu précédemment, peu de polymères peuvent être mélangés à l’échelle 
moléculaire et il en résulte souvent une séparation de phase macroscopique entre les constituants. 
Les deux phases sont séparées par une interface nette dont la largeur λ est liée à la 
thermodynamique et au paramètre de Flory à travers l’équation (1.10). 
2/1−
≈ ABaχλ      (1.10) 
a  est la dimension d’un monomère de la chaîne. En général, la largeur de l’interface est de l’ordre 
de 1 à 5 nm. L’interpénétration des chaînes de polymères au niveau des interfaces est très faible et 
le matériau obtenu présente une faible adhésion entre les phases. Des hétérogénéités, une 
concentration de contraintes ou des phénomènes de cavitation peuvent conduire à des propriétés 
mécaniques médiocres, souvent plus mauvaises que celles des polymères utilisés pour le mélange. 
Pour remédier à ces problèmes, des agents dits compatibilisants peuvent être employés afin 
d’améliorer l’affinité entre les deux phases du mélange. Ils permettent de produire des 
interactions chimiques et/ou physiques aux interfaces des constituants du mélange, diminuant 
l’énergie entre les phases et permettant une augmentation de l’adhésion [38]. Ces compatibilisants 
sont usuellement des copolymères greffés ou à blocs [39]. Ils sont en général constitués de deux 
ou plusieurs groupements ou blocs de natures chimiques différentes (reliés entre eux par des 
liaisons covalentes), l’un d’eux ayant une affinité pour la matrice et l’autre ayant une affinité pour 
la phase dispersée. 
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Par exemple, dans le cas d’un mélange polypropylène / polyamide (PP/PA), le compatibilisant le 
plus couramment cité est un polypropylène greffé anhydride maléique (PP-g-MA) [38, 40, 41]. La 
compatibilisation du mélange se fait par formation in situ de copolymères greffés résultant de la 
réaction entre l’anhydride ou le groupement carboxyle du PP-g-MA et la fonction amine 
terminale du PA. 
Lors du mélange, les copolymères se placent à l’interface des phases, et agissent de trois manières 
différentes: 
• ils diminuent l’énergie interfaciale, 
• ils stabilisent la morphologie et évitent la coalescence des domaines dispersés, 
• ils augmentent l’adhésion entre phases à l’état solide. 
La figure 1.12 présente schématiquement l’action d’un agent compatibilisant se plaçant à 
l’interface d’un mélange de polymères [19]. 
Copolymères 
à blocs
Goutte 
dispersée
 
Figure 1.12 : schéma de principe de l’action d’un agent compatibilisant de type copolymère à blocs se plaçant à 
l’interface d’un mélange de polymères [19]. 
 
En se plaçant à l’interface des phases, les copolymères à blocs forment une couche qui relie la 
goutte dispersée à la matrice (cf. figure 1.12). Lors du rapprochement de deux gouttes, les 
compatibilisants empêchent le drainage du film de matrice nécessaire à la coalescence, empêchant 
ainsi la fusion des deux inclusions [42]. 
Outre les copolymères à blocs, des particules minérales peuvent également être employées pour 
compatibiliser des mélanges de polymères incompatibles. Leur utilisation et leurs spécificités 
seront développées dans le paragraphe « II.2.2.c. Compatibilisation par effet Pickering ». 
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II. Dispersion de charges dans les mélanges de polymères 
II.1. Introduction 
Il est possible d’ajouter des particules (on parle de charges) dans des polymères ou des mélanges 
de polymères immiscibles dans le but d’améliorer les propriétés des matériaux ou bien d’en 
obtenir de nouvelles. Par exemple, cela fait près d’un siècle que du noir de carbone est ajouté aux 
élastomères pour les renforcer. Depuis les années 1990, une attention particulière est portée aux 
mélanges de polymères chargés de particules ou de nanoparticules telles que des argiles 
lamellaires, des silices ou encore des nanotubes de carbone. Ces différents types de charges 
peuvent procurer des propriétés améliorées à la matrice dans laquelle elles sont incorporées 
(mécanique, thermique, électrique…). 
Cependant, l’obtention des propriétés améliorées n’est pas automatique et dépend de plusieurs 
paramètres tels que la qualité de la dispersion ou la localisation des charges dans le mélange 
biphasique. De plus, l’introduction de charges dans un mélange de polymères entraîne souvent 
des changements dans la matrice (viscosité, morphologie), ce qui rend complexe l’étude de ce 
système ternaire. 
 
II.2. Effet des charges sur le mélange 
 II.2.1. Influence des charges sur la morphologie 
L’ajout de charges dans un polymère ou un mélange de polymères immiscibles entraîne une 
augmentation de sa viscosité à l’état fondu [43, 44]. Par exemple, la figure 1.13 montre l’évolution 
de la viscosité complexe à 200°C d’un polypropylène chargé avec différents taux de silice 
(PP/SiO2) [44]. 
 
Figure 1.13 : viscosité complexe de composites PP/SiO2 (avec différents taux de silice) à 200°C [44]. 
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Cet effet viscosifiant des charges sur une phase modifie en conséquence le rapport de viscosité 
d’un mélange de polymères. Les conditions de mélange s’en trouvent ainsi changées pouvant 
conduire à une différence nette de morphologie. Par exemple, la figure 1.14 illustre l’évolution de 
la morphologie d’un mélange polypropylène / copolymère acrylonitrile butadiène styrène 
(PP/ABS) en présence de noir de carbone [45]. 
 
Figure 1.14 : clichés MEB d’un mélange PP/ABS (80/20 en masse) non chargé (a) et chargé avec 10% massique de 
noir de carbone (b), après extraction sélective de la phase ABS [45]. 
 
Dans cette étude, le mélange PP/ABS considéré admet une morphologie de type nodules d’ABS 
dispersés dans une matrice de PP. La comparaison entre les mélanges pur et chargé montre 
clairement une diminution de la taille des domaines d’ABS due à l’ajout de noir de carbone. Les 
charges, mélangées au PP avant addition de la phase ABS, agissent comme viscosifiant de la 
matrice. Le rapport de viscosité est ainsi modifié, comparativement au mélange non chargé, et la 
matrice cisaille plus efficacement la phase ABS, conduisant à une diminution des tailles de 
gouttes. Ce type d’observation est également rapporté dans d’autres travaux [46, 47]. 
L’incorporation de charges influence la taille des nodules dispersés mais peut également entraîner 
une variation de la morphologie obtenue. Dans le cas où des charges se trouvent en surface d’une 
goutte de polymère dispersée, une variation de la tension de surface et une augmentation des 
frictions à l’interface sont observées [48]. Cela peut conduire à des gouttes de forme plus 
allongée, décalant le domaine de co-continuité. Ainsi, il est observé dans la littérature un 
élargissement du domaine de co-continuité d’un mélange de polymères par ajout de charges [49-
53]. Par exemple, l’addition de charges de noir de carbone permet d’élargir la plage de co-
continuité d’un mélange polyéthylène / polystyrène (PE/PS), comme indiqué dans la figure 1.15 
[49]. 
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Mélange PE/PS non chargé Mélange PE/PS +4% noir de carbone
 
Figure 1.15 : évolution du taux de co-continuité en fonction de la composition dans un mélange PE/PS non chargé 
(à gauche) et avec 4% massique de noir de carbone (à droite) [49]. 
 
Le domaine de co-continuité du mélange non chargé s’étend de 20 à 55% massique en PE. 
Lorsque du noir de carbone est ajouté sélectivement dans la phase PE, ce domaine s’élargit pour 
couvrir une plage de 5 à 65% massique en PE. Selon les auteurs, ce phénomène ne peut être 
attribué uniquement à l’effet viscosifiant des charges sur la phase PE. Il est suggéré que le noir de 
carbone pourrait avoir une influence sur la tension interfaciale du mélange et un effet cinétique 
sur la coalescence des gouttes de PE, entraînant une percolation plus importante de cette phase. 
Des travaux plus récents s’intéressent à l’effet de l’incorporation de particules de dioxyde de 
titane (TiO2) sur la morphologie d’un mélange polystyrène (PS) / polyamide-6 (PA6) [54]. Les 
charges sont sélectivement localisées dans la phase PA6 du mélange. La figure 1.16 présente 
l’évolution de la connectivité de la phase PA6 du mélange en fonction de la teneur en TiO2 pour 
différentes compositions. 
 
Figure 1.16 : évolution du taux de co-continuité de la phase PA6 en fonction de la teneur en dioxyde de titane pour 
différentes compositions de mélange PS/PA6 [54]. 
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Le mélange non chargé PS/PA6 de composition massique 70/30 est totalement co-continu. Il est 
intéressant d’observer que l’ajout de 7.5 phr TiO2 (parts pour 100 parts de résine) réduit la 
connectivité de la phase PA6 de 100 à 20% seulement. L’addition plus importante de charges 
permet ensuite de retrouver progressivement la co-continuité du mélange (pour 25 phr). Cet effet 
de réduction de la co-continuité diffère des résultats obtenus avec d’autres types de charges (noir 
de carbone, silice, argile) [50, 55-57]. Ici, les auteurs émettent l’hypothèse que les charges ont un 
effet retardant sur le mécanisme de coalescence de la phase PA6. Le retour à une morphologie 
totalement co-continue (en ajoutant une quantité plus importante de TiO2) est expliqué par la 
localisation sélective des charges dans PA6. En effet, en augmentant la quantité de charges dans 
cette phase, le volume de la phase PA6 augmente, ce qui entraîne une plus grande probabilité de 
rencontre des domaines et favorise la coalescence. 
 
 II.2.2. Propriétés additionnelles des charges 
Cette partie présente de manière non exhaustive les propriétés additionnelles obtenues par 
dispersion de charges dans des mélanges de polymères immiscibles. Une attention spéciale sera 
portée au cas des charges conductrices. 
 
II.2.2.a. Amélioration des propriétés mécaniques 
La dispersion de charges dans des mélanges de polymères permet l’amélioration des propriétés 
mécaniques du matériau final. Du fait de leur grande dureté, les nanotubes de carbone sont 
d’excellents candidats pour renforcer les mélanges [58, 59]. Cependant, cette augmentation de 
dureté entraîne généralement une baisse de la valeur de déformation à rupture des matériaux [11]. 
Comme expliqué précédemment, les mélanges de polymères peuvent présenter des propriétés 
mécaniques faibles dues au peu d’adhésion entre les phases. L’utilisation d’argiles placées 
sélectivement à l’interface peut alors permettre d’augmenter l’adhésion entre les phases et, de ce 
fait, avoir un effet bénéfique sur les propriétés mécaniques du mélange [60-62]. D’autres types de 
charges, comme du graphène ou des particules de verre, peuvent également être employées 
comme renforçants [63-65]. 
 
II.2.2.b. Conductivité électrique et théorie de la percolation 
La dispersion de particules intrinsèquement conductrices dans une matrice polymère peut 
permettre l’obtention de propriétés de conduction dans le matériau. Les charges conductrices les 
plus couramment citées dans la littérature sont les particules métalliques et les particules 
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carbonées (nanotubes de carbone, noir de carbone, graphène…). Cependant, la relation liant la 
conductivité électrique et le taux de charges dans la matrice polymère n’est pas linéaire et fait 
appel à la notion de percolation électrique. En effet, l’apparition des propriétés de conduction 
dépend de la formation d’un réseau percolant de ces charges au travers de la matrice polymère 
[66, 67]. Cette quantité de charge minimale à disperser pour l’obtention d’un réseau percolant et 
des propriétés nouvelles est appelée « seuil de percolation ». La théorie de la percolation explique 
par exemple la conduction électrique dans un matériau polymère chargé avec du noir de carbone 
[49]. Cette théorie est basée sur la proximité des particules de noir de carbone à des distances où 
la probabilité de transfert des porteurs de courant entre elles n’est pas nulle. D’autres auteurs 
décrivent l’évolution de la résistivité d’un matériau avec la concentration en charges (figure 1.17) 
[68-70]. Dans une phase polymère à faible concentration en charges conductrices, celles-ci sont 
dispersées dans la matrice de manière homogène, les unes éloignées des autres (zone I sur la 
figure 1.17). Cette configuration ne permet pas le passage du courant électrique. Il est proposé 
que la conductivité électrique du mélange σeff dépend de la conductivité de la matrice σm (équation 
1.11). 
s
cmeff
−
−= )( φφσσ      (1.11) 
φ  est la concentration en charges, 
cφ  la concentration critique en charges (correspondant au seuil 
de percolation), s est un exposant critique dont la valeur dépend de la dimension du réseau. 
En augmentant la concentration, des agglomérats se forment dans lesquels les charges sont en 
contact. Enfin, à une concentration critique de charges 
cφ  (le seuil de percolation), les 
agglomérats atteignent une taille telle qu’il existe au moins un chemin de charges traversant 
l’échantillon (II). Il s’établit ainsi un réseau bi ou tridimensionnel de chaînes conductrices de 
courant dans le polymère, entraînant une chute brutale de la résistivité du matériau qui passe d’un 
état isolant à conducteur. La conductivité électrique des charges σc intervient alors dans la 
conductivité du mélange (équation 1.12). 
ts
t
c
m
ceff
+
= )(
σ
σ
σσ
     (1.12) 
t est l’exposant critique après percolation dont la valeur dépend de la dimension du réseau. Après 
la zone du seuil de percolation, le taux de charges important permet de multiplier le nombre de 
chemins de conduction, augmentant ainsi la conductivité électrique du matériau qui tend vers un 
maximum (III). Dans cette dernière zone, la conductivité maximale obtenue dépend uniquement 
de la conductivité intrinsèque des charges (équation 1.13). 
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t
cceff )( φφσσ −=      (1.13) 
 
 
Figure 1.17 : évolution de la résistivité ρ d’une matrice polymère en fonction du taux de charges φ  [69]. 
 
Néanmoins, l’enjeu est d’abaisser autant que possible le seuil de percolation, pour des raisons 
financières mais aussi pour éviter la diminution des propriétés mécaniques et les difficultés de 
mise en œuvre (élévation de la viscosité) dues à l’addition importante de charges. Un moyen de 
diminuer le seuil de percolation est de favoriser les inhomogénéités dans le matériau. L’utilisation 
de mélanges immiscibles de polymères est donc toute indiquée. Afin d’être conducteur à une très 
faible concentration en charges, un mélange de polymères doit, soit présenter une morphologie 
où l’une des deux phases qui le composent est continue et où les charges sont localisées dans 
cette phase continue, soit présenter une co-continuité des deux phases et une localisation des 
charges dans la phase minoritaire ou à l’interface. Dans ce dernier cas, le phénomène de 
conductivité est obtenu par percolation des charges localisées sélectivement dans une phase 
polymère continue d’un mélange immiscible, on parle donc de « double percolation » [71, 72]. 
L’abaissement du seuil de percolation électrique par emploi de mélanges de polymères 
immiscibles chargés a fait l’objet de nombreux travaux [11, 49, 51, 52, 55, 68, 71-83]. Les seuils de 
percolation les plus bas recensés dans la littérature sont de l’ordre de 1 à 3% massique pour des 
noirs de carbone et sont inférieurs à 1% massique pour des nanotubes de carbone. Ces valeurs 
sont bien inférieures au taux de percolation théorique de sphères dures dans un milieu homogène 
grâce à la localisation de ces charges. Comparativement au noir de carbone, les nanotubes de 
carbone admettent un facteur de forme plus élevé qui explique leur propension à percoler à des 
concentrations plus faibles. En outre, l’utilisation de mélanges de polymères immiscibles chargés 
Chapitre 1 : étude bibliographique 
 
33 
pour obtenir des matériaux conducteurs électriques a également fait l’objet de plusieurs brevets 
[84-86]. 
 
II.2.2.c. Compatibilisation par effet Pickering 
Par analogie avec les émulsions de Pickering dans lesquelles des mélanges phase aqueuse / phase 
organique sont stabilisés par des particules solides placées à l’interface des gouttes [87-89], il est 
possible de compatibiliser des mélanges de polymères immiscibles par localisation sélective de 
charges à l’interface des phases. Les particules placées à la surface des domaines dispersés agissent 
en créant une interface solide qui empêche la coalescence des gouttes. On trouve dans la 
littérature l’exemple de la compatibilisation d’un mélange polyamide (PA) / copolymère éthylène 
– acrylate de méthyle (EA) par des nanotubes de carbone confinés à l’interface des phases [90-
92]. La figure 1.18 schématise l’action des nanotubes de carbone agissant comme inhibiteurs de 
coalescence dans un mélange PA/EA 10/90 massique. 
 
Figure 1.18 : schéma présentant le principe d’action des nanotubes de carbone empêchant la coalescence des gouttes 
de PA [92]. 
 
Les nanotubes de carbone permettent une dispersion plus fine des domaines de PA et améliorent 
la stabilité de la dispersion en empêchant la coalescence des gouttes (même pour des temps de 
mélange longs). 
L’utilisation de silicates lamellaires et de silices comme agents compatibilisants est également 
reportée [44, 93-100]. Les mécanismes d’inhibition de coalescence par des silicates lamellaires 
sont discutés dans [101-103]. En effet, ces charges peuvent agir contre la coalescence de deux 
façons. Tout d’abord, comme expliqué précédemment, les charges peuvent former une barrière 
couvrant l’interface. Mais un deuxième mode d’action peut également intervenir dans lequel les 
charges sont dispersées dans la matrice et agissent comme des obstacles sur le passage d’une 
goutte vers une autre goutte (figure 1.19). 
D’une manière générale, la compatibilisation d’un mélange de polymères immiscibles entraîne une 
diminution nette de la taille des domaines de la phase minoritaire. La figure 1.20 montre la 
réduction de taille des gouttes de PS d’un mélange PP/PS 70/30 en masse due à l’effet 
« compatibilisant » d’une silice hydrophobe localisée à l’interface des phases. 
Chapitre 1 : étude bibliographique 
 
34 
 
Figure 1.19 : schéma présentant deux actions anti-coalescence de silicates lamellaires. A gauche, les charges forment 
une barrière à la surface des gouttes, empêchant leur fusion. A droite, les charges agissent comme obstacles sur le 
passage des gouttes [101]. 
 
 
Figure 1.20 : clichés MEB d’un mélange PP/PS 70/30 en masse non chargé (a) et avec 3% massique de silice 
hydrophobe (b) [44]. 
  
II.3. Localisation des charges dans le mélange 
Les effets additionnels des charges ne sont pas systématiques et dépendent fortement de la 
localisation de ces particules dans le mélange. La localisation des charges est donc un paramètre 
très important et peut être divisée en trois principaux cas : 
• les charges sont distribuées de manière homogène dans tout le mélange, sans localisation 
préférentielle, 
• les charges sont localisées principalement dans l’un des deux polymères, 
• les charges sont concentrées à l’interface des phases du mélange. 
Les paragraphes suivants traitent de la localisation des charges dans des mélanges de polymères 
immiscibles et des paramètres importants influençant cette localisation. 
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II.3.1. Prédiction thermodynamique : le coefficient de mouillage 
Depuis les travaux de Sumita [71, 72], il est généralement accepté que la localisation des charges 
dans un mélange de polymères immiscibles peut être prédite, d’un point de vue 
thermodynamique, en considérant les tensions de surface des trois constituants du système (les 
deux phases polymères et la charge). Cette prédiction ne prend cependant pas en compte le cas 
où la charge est répartie de manière homogène dans les deux phases du mélange. La figure 1.21 
schématise la présence d’une charge f  à l’interface d’un mélange de polymères immiscibles A / B. 
Phase A
Phase B
r
θ
Charge f
 
Figure 1.21 : schéma présentant une charge f à l’interface d’un mélange de polymères immiscibles A / B. 
 
Lorsque le système est à l’équilibre, la variation d’énergie libre est nulle et on peut écrire 
l’équation suivante [101]. 
0=∆+∆+∆=∆
−−−−−− BABABfBfAfAf AAAG γγγ   (1.14) 
0cos)sin2()sin2()sin2( =∆+∆−∆=∆
−−−
θθθpiγθθpiγθθpiγ rrrrrrG BABfAf  (1.15) 
Dans cette équation, r est le rayon de la particule, Ai-j l’aire interfaciale entre i et j, γi-j la tension 
interfaciale entre i et j et θ l’angle de contact de la particule à l’interface des phases. 
D’après l’équation (1.15) est défini un coefficient de mouillage ω qui permet, suivant sa valeur, de 
connaître ou prédire la localisation de la charge dans le mélange. Ce coefficient traduit la 
propension d’une charge à être mouillée par l’une ou l’autre des phases polymères. 
BA
AfBf
−
−−
−
=
γ
γγ
ω      (1.16) 
Bf −γ  et Af −γ  sont les tensions interfaciales entre la charge f et, respectivement, le polymère B et 
le polymère A. BA−γ  est la tension interfaciale entre les deux polymères. Suivant la valeur de ω, 
trois cas sont possibles. 
• Si ω >1, les charges sont situées exclusivement dans le polymère A, où la tension de 
surface est plus petite. 
• Si ω <-1, les charges sont situées exclusivement dans le polymère B. 
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• Pour les autres valeurs, comprises entre -1 et 1, les charges sont localisées à l’interface des 
deux polymères A et B. 
Expérimentalement, la localisation de charges de noir de carbone dans des mélanges polyéthylène 
haute densité (HDPE) / polypropylène (PP) et polyméthacrylate de méthyle (PMMA) / 
polypropylène (PP) a été prédite avec succès d’après le coefficient de mouillage [71]. En effet, le 
coefficient de mouillage calculé dans ces travaux est égal à 3.5 pour le système HDPE/PP et 0.3 
pour PMMA/PP signifiant que les charges sont préférentiellement dispersées dans la phase 
HDPE du mélange HDPE/PP et à l’interface du mélange PMMA/PP. Ces prédictions sont 
confirmées par microscopie électronique à transmission (figure 1.22). 
 
Figure 1.22 : clichés MET présentant une localisation sélective des charges de noir de carbone dans la phase HDPE 
d’un mélange HDPE/PP (à gauche) et à l’interface d’un mélange PMMA/PP (à droite). Ces clichés confirment la 
prédiction thermodynamique [71]. 
 
La tension de surface de la charge dispersée est donc un paramètre important contrôlant sa 
localisation dans le mélange. Dans des travaux récents, il a été montré une différence de 
localisation entre deux silices, l’une hydrophile et l’autre hydrophobe (traitée en surface avec du 
triméthoxyoctylsilane), dans des mélanges polypropylène (PP) / copolymère éthylène acétate de 
vinyle (EVA) [104]. Le coefficient de mouillage calculé respectivement pour les silices hydrophile 
et hydrophobe est égal à 8 et 0.72, prédisant une localisation de la silice hydrophile dans la phase 
EVA dispersée et une présence de la silice hydrophobe à l’interface des phases PP et EVA. Ces 
prédictions thermodynamiques sont corroborées par l’observation MET du mélange, comme le 
montre la figure 1.23. 
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Figure 1.23 : clichés MET de mélanges PP/EVA 80/20 en masse chargés en silice hydrophile (a) et hydrophobe (b). 
Comme prédit par la thermodynamique, la silice hydrophile est localisée dans la phase EVA dispersée et la silice 
hydrophobe est localisée à l’interface du mélange [104]. 
 
D’autres travaux ont également montré l’influence de la polarité des charges et des polymères sur 
leur localisation dans le mélange [55, 68]. 
 
II.3.2. Influence des paramètres cinétiques 
Il a été montré dans la partie précédente l’importance de la tension de surface des constituants du 
mélange (la charge et les polymères) sur la localisation des particules dans le biphasique. 
Cependant, d’autres paramètres sont à prendre en compte. En effet, bien que la 
thermodynamique permette de prédire théoriquement la phase préférentielle dans laquelle les 
charges se positionneront, il est important de noter que les mélanges de polymères fondus 
constituent un milieu hautement visqueux dans lequel la cinétique de migration des charges est 
très lente. Par exemple, le temps de diffusion tD d’une particule soumise au mouvement brownien 
sur une distance égale à son rayon est donné par la relation suivante (équation 1.17). 
kT
a
D
a
tD
3
0
2 6piη
=≈      (1.17) 
a  est le rayon de la particule, D0 le coefficient de diffusion, k la constante de Boltzmann, T la 
température absolue et η la viscosité de la matrice. Si l’on considère une matrice polymère fondue 
(η≈2.5.103Pa.s), un rayon de particule de 100 nm et une température de 200°C (T=473K), on 
obtient tD≈7500s, ce qui est beaucoup plus grand que le temps de mélange (généralement de 
quelques minutes) [101]. Expérimentalement, le temps de mélangeage étant petit devant cette 
cinétique de migration, il est possible de créer des états hors équilibre thermodynamique en 
refroidissant rapidement le mélange, augmentant ainsi la viscosité des polymères et figeant le 
système. La localisation des charges dépend donc de paramètres « cinétiques »  tels que 
l’hydrodynamique de mélange (cisaillement, effets de surface et encombrement), la rhéologie des 
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phases, le type de procédé de mélange ou encore l’ordre d’ajout des constituants du mélange dans 
le mélangeur. 
Cette partie propose une revue non exhaustive des paramètres cinétiques cités dans la littérature. 
  
II.3.2.a. Procédé d’addition des charges 
Le paramètre cinétique le plus couramment étudié dans la littérature est le procédé d’addition des 
charges. On distingue principalement trois procédures de mélange : 
• le procédé le plus couramment cité consiste à incorporer simultanément dans le 
mélangeur les trois constituants du système (la charge et les deux polymères), 
• un autre procédé consiste à disperser préalablement la charge dans une phase polymère 
(lors d’une étape de « pré mélange ») avant d’ajouter la seconde phase polymère, 
• un dernier procédé peu employé consiste à mélanger les deux phases polymères et les 
fondre avant d’incorporer les charges dans le mélangeur. 
La localisation des charges dans le matériau final n’est donc pas forcément la même si celles-ci 
ont été ajoutées dans le mélangeur en même temps avec les deux phases polymères ou bien pré 
mélangées avec l’un ou l’autre des constituants. Ainsi, dans un mélange copolymère éthylène 
acrylate de méthyle / copolymère polyamide 6/12 (EMA/ PA6/12) 90/10 en masse, en présence 
de nanotubes de carbone (MWNT) [90], lorsque les trois constituants sont ajoutés simultanément 
dans le mélangeur, les charges se localisent sélectivement à l’interface des phases, comme prédit 
par la thermodynamique. En revanche, si les MWNT sont d’abord mélangés dans la phase 
PA6/12 avant ajout de la phase EMA, alors les charges restent finalement dispersées dans les 
nodules de PA6/12 (figure 1.24). 
 
Figure 1.24 : clichés MET de mélanges copolymère éthylène acrylate de méthyle / copolymère polyamide 6/12 
(EMA/ PA6/12) 90/10 en masse chargé avec des nanotubes de carbone (MWNT). Les charges (particules sombres 
sur l’image)  sont localisées principalement à l’interface du mélange si les trois constituants sont ajoutés 
simultanément (à gauche). Les charges sont localisées sélectivement dans les nodules dispersés de PA6/12 si le 
procédé comprend une étape de pré mélange des MWNT dans le PA6/12 (à droite) [90]. 
 
Chapitre 1 : étude bibliographique 
 
39 
Cette différence de localisation est observée pour différents temps de mélange (10 et 60 minutes). 
Les auteurs expliquent cette différence entre prédiction thermodynamique et observation 
expérimentale par une adsorption quasiment irréversible du polymère en contact avec les charges 
qui empêche ensuite leur migration jusqu’à leur position d’équilibre. Selon les auteurs, lors d’un 
mélange des trois constituants en même temps, l’adsorption simultanée des deux phases 
polymères sur la charge permet, comme la thermodynamique le prédisait, une localisation à 
l’interface. A l’inverse, lorsque les MWNT sont préalablement mis en contact avec la phase 
PA6/12 seule, ce polymère s’adsorbe sur la totalité de la charge et la migration des nanotubes 
jusqu’à leur position d’équilibre à l’interface (lors de l’ajout de la phase EMA) est fortement 
contrariée. 
Une autre étude conclut à une prédominance de la procédure de mélange sur l’aspect 
thermodynamique. Ainsi, il est exposé une stratégie afin de localiser des particules de noir de 
carbone sélectivement à l’interface d’un mélange polyéthylène (PE) / polystyrène (PS) [55]. Dans 
cette étude, un noir de carbone admettant une affinité préférentielle pour la phase PE (la moins 
polaire) est préalablement mélangé au PS. Cette phase étant celle pour laquelle il a le moins 
d’affinité, le noir de carbone migre depuis le PS vers la phase PE lors de l’ajout de celle-ci. En 
ajustant le temps de mélange, les auteurs parviennent à figer le matériau lorsque les charges sont 
sélectivement à l’interface des phases, en cours de transfert de la phase PS vers la phase PE. Le 
suivi de la résistivité électrique du matériau en fonction du temps de mélange permet d’observer 
un minimum lors de la présence des particules à l’interface du biphasique (figure 1.25). 
 
Figure 1.25 : A gauche, évolution de la résistivité électrique d’un mélange PE/PS 45/55 en masse chargé avec 
plusieurs taux de noir de carbone XE-2 en fonction du temps de mélange. On observe un minimum commençant à 
t= 2 minutes. A droite, cliché MET d’un mélange PE/PS/XE-2 45/55/1 en masse obtenu après deux minutes de 
mélange. Les charges sont placées à l’interface [55]. 
 
Chapitre 1 : étude bibliographique 
 
40 
La procédure de mélange a donc clairement une influence sur la localisation finale des particules 
dans le système. Cependant, les phénomènes observés et les mécanismes mis en jeu par les 
différentes procédures d’addition des charges (adsorption compétitive, désorption de polymères 
sur la charge) ne sont pas encore pleinement compris ni expliqués.  
 
II.3.2.b. Facteur de forme des charges 
L’influence du facteur de forme des particules a récemment été discutée dans des travaux 
concernant la localisation de charges carbonées dans un mélange poly(styrène acrylonitrile) (SAN) 
/ polycarbonate (PC) [105-107]. Les auteurs comparent la migration de noir de carbone (faible 
facteur de forme) et de nanotubes de carbone (facteur de forme important) depuis la phase SAN 
dans laquelle ils sont pré mélangés et pour laquelle ils ont le moins d’affinité vers la phase PC plus 
favorable thermodynamiquement. Après mélange, les nanotubes de carbone sont principalement 
localisés dans la phase PC et peu à l’interface (figure 1.26 partie b) alors que les particules de noir 
de carbone sont localisées majoritairement à l’interface et dans PC (figure 1.26 partie a). 
 
Figure 1.26 : schéma présentant la localisation de particules de faible (a) et de haut (b) facteur de forme dans un 
mélange de polymères immiscibles. La phase SAN est en jaune et la phase PC favorable thermodynamiquement est 
en bleu [106]. 
 
Il apparaît ainsi qu’une stabilisation à l’interface du mélange est favorisée pour des particules de 
faible facteur de forme même si elles sont préférentiellement mouillées par l’une des deux phases. 
Les auteurs expliquent ce phénomène en considérant la courbure de l’interface pendant le 
transfert de la charge d’une phase vers l’autre. Lorsqu’elle approche de l’interface, une particule 
est mouillée préférentiellement par l’une des deux phases polymères en présence (la plus 
favorable thermodynamiquement). Ce mouillage préférentiel entraîne une courbure de l’interface 
instable qui génère une force de transfert. Dans le cas d’une particule de faible facteur de forme 
comme une charge de noir de carbone, le transfert de la particule entraîne rapidement une 
diminution de la courbure de l’interface, diminuant fortement voir stoppant la force de transfert. 
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Ceci explique que des particules sphériques puissent être stabilisées à l’interface d’un mélange 
(figure 1.27). Le cas d’une particule de facteur de forme important comme un nanotube de 
carbone est plus complexe. En effet, suivant l’orientation de la particule lors de son approche de 
l’interface, deux cas peuvent être considérés. Si la particule se présente perpendiculairement à 
l’interface alors la courbure de l’interface reste constante durant tout le transfert d’une phase vers 
l’autre. Cela entraîne un franchissement total et rapide de l’interface par la particule (figure 1.28) 
[107]. Si la particule se présente parallèlement à l’interface alors la courbure de l’interface est 
faible voire nulle et la charge peut être stabilisée à l’interface. Il faut souligner que, selon la 
littérature, c’est souvent dans cette configuration que se présentent des particules de facteur de 
forme important (nanotubes de carbone, argiles lamellaires…) lorsqu’elles sont localisées à 
l’interface des phases d’un mélange [90, 100, 101, 108].  
 
Figure 1.27 : schéma présentant l’évolution de la courbure de l’interface lors du transfert d’une particule sphérique 
vers sa phase préférentielle (en bleu) [106]. 
 
 
Figure 1.28 : schéma présentant l’évolution de la courbure de l’interface lors du transfert d’une particule de facteur de 
forme important vers sa phase préférentielle (en bleu). Deux cas sont considérés : l’approche de la particule 
perpendiculairement (a et b) et parallèlement (d) à l’interface [106]. 
 
II.3.2.c. Rapport de viscosités 
Comme expliqué auparavant, les mélanges de polymères fondus constituent un milieu hautement 
visqueux dans lequel la cinétique de migration des particules est lente. Les temps de mélange 
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étant tout au plus d’une dizaine de minutes, la diffusion des particules par mouvement brownien 
est négligeable. Le déplacement des particules dans une telle matrice ne peut se produire dans des 
conditions statiques et est assuré par l’écoulement induit par le cisaillement [101, 104, 107]. De 
manière logique, la viscosité des polymères a donc une influence sur la localisation des charges 
dans le mélange [109]. 
Il est montré dans la littérature que la viscosité de la phase polymère influe sur le temps de 
migration des charges. Ainsi, dans un mélange PE/PS, le transfert de noir de carbone d’une 
phase à l’autre est plus lent quand ces charges sont préalablement mélangées dans la phase la plus 
visqueuse [55]. De la même manière, il est montré dans une autre étude que des particules de 
silice préalablement incorporées dans la phase EVA dispersée d’un mélange PP/EVA migrent 
plus facilement vers leur position d’équilibre à l’interface quand la viscosité de la phase EVA est 
faible (figure 1.29) [104]. 
a b
 
Figure 1.29 : clichés MET de mélanges PP/EVA/SiO2 80/20/3 en masse. La viscosité newtonienne de la phase 
EVA à 200°C est égale à 3100 Pa.s (a) et 12 Pa.s (b) [104]. 
   
L’effet du rapport de viscosités est également discuté dans quelques articles avec des conclusions 
diverses. D’un côté, il est montré que des fibres de borate d’aluminium sont préférentiellement 
localisées dans la phase la plus visqueuse, quelle que soit sa nature, d’un mélange polyéthylène 
(PE) / polyisobutylène (PIB) [110]. Les auteurs expliquent cette localisation par une minimisation 
de l’énergie dissipative du système. Leur hypothèse est contredite, dans la même étude, par 
comparaison avec un système PA/SAN dans lequel les charges sont localisées dans la phase PA 
la plus fluide. 
A l’inverse, une autre étude montre que des charges de noir de carbone sont localisées dans la 
phase la moins visqueuse d’un mélange PP/PMMA (figure 1.30) [111]. 
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a b c
 
Figure 1.30 : clichés MET de mélanges PP/PMMA 2.75/1 en volume chargés avec 10% massique de noir de 
carbone. Les domaines de PMMA sont en clairs sur les images. La viscosité du PMMA est égale à celle du PP (a), 
puis devient supérieure (b) et très supérieure (c) à celle du PP [111]. 
 
Lorsque le rapport de viscosité est proche de un (figure 1.30 cliché a), les charges sont localisées 
dans la phase PMMA, comme prévu par la thermodynamique. En augmentant la viscosité de la 
phase PMMA (cliché c), les charges se retrouvent dans la phase PP moins visqueuse. Les auteurs 
expliquent que les particules ne peuvent pas diffuser à l’intérieur des domaines de PMMA 
dispersés, comme bloquées par la forte viscosité de cette phase. La localisation préférentielle du 
noir de carbone dans la phase la moins visqueuse d’un mélange est également rapportée dans 
d’autres travaux [112, 113]. Ces auteurs observent que l’influence des tensions de surface 
polymère / charge n’est importante que si le rapport de viscosité est égal à un. Le tableau 1.1 
propose un récapitulatif des observations relevées dans la littérature. 
Tableau 1.1: récapitulatif des données de la littérature concernant l’influence de la viscosité des phases sur la 
localisation des charges. 
Référence Mélange Localisation des charges 
Persson et al. [110] PE/PIB/borate d’aluminium Phase PE ou PIB plus visqueuse 
Persson et al. [110] PA/SAN/borate d’aluminium Phase PA plus fluide 
Feng et al. [111] PP/PMMA/noir de carbone Phase PP plus fluide 
Zhou et al. [112] LLDPE/EMA/noir de carbone Phase LLDPE plus fluide 
Clarke et al. [113] NR/NBR/noir de carbone Phase NBR plus fluide 
 
Ces différents résultats montrent bien l’importance de la viscosité des phases dans l’étude de la 
localisation des charges. Néanmoins, les différentes conclusions proposées ainsi que l’absence 
d’études plus systématiques empêchent de conclure sur l’influence du rapport de viscosité. 
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III. Conclusion 
Cette étude bibliographique concernant les mélanges de polymères immiscibles chargés a permis 
de rappeler les notions importantes pour étudier ces systèmes. 
Il est expliqué dans une première partie que la morphologie d’un mélange est la caractéristique 
principale contrôlant les propriétés finales du matériau. Le contrôle de cette morphologie passe 
par la maîtrise de nombreux paramètres, relativement bien connus aujourd’hui, influençant son 
développement. 
Dans une seconde partie, l’addition de charges est considérée afin d’apporter de nouvelles 
propriétés au matériau. L’apparition de propriétés nouvelles n’est pas automatique et dépend 
fortement de la localisation des charges dans le système biphasique. Le contrôle de cette 
localisation nécessite alors une bonne compréhension des paramètres qui l’influencent. L’affinité 
thermodynamique de la particule pour l’une ou l’autre des phases, à travers les tensions de surface 
entre constituants et le coefficient de mouillage, est considérée depuis longtemps comme le 
paramètre le plus important. Cependant, plusieurs écarts à la thermodynamique sont relevés dans 
la littérature, prouvant l’importance de facteurs « cinétiques ». Il apparaît ainsi que la procédure de 
mélange, la viscosité des phases, le facteur de forme des particules et l’adsorption compétitive des 
deux polymères sur la charge sont des paramètres à prendre en compte. Si ces facteurs ont fait 
l’objet de nombreuses études, la compréhension des phénomènes associés n’est pas totale. La 
complexité réside dans le fait que ces différents facteurs sont étroitement liés et qu’il est difficile 
d’étudier séparément chacun d’entre eux. 
Le but de la présente thèse est de comprendre les mécanismes responsables de la localisation et 
de la migration des charges dans un mélange de polymères immiscibles, à travers l’étude de 
différents paramètres cinétiques. 
• Le rapport de viscosité du mélange 
Aucune réponse claire n’est apportée par la littérature sur l’influence du rapport de viscosité. Les 
conclusions contradictoires proposées et le peu d’études systématiques effectuées soulignent 
l’importance d’approfondir les recherches dans ce domaine. Ainsi, il est proposé ici de considérer 
l’effet du rapport de viscosité en s’affranchissant des influences du procédé de mélange et de la 
différence des températures de fusion des polymères. Pour ce faire, nous utiliserons une 
méthodologie de mélange peu employée dans la littérature qui consiste à fondre les phases 
polymères avant addition des charges dans le mélangeur.  
• La procédure de mélange 
Beaucoup d’études concernent l’influence de la procédure de mélange. Cependant, son 
importance au regard d’autres paramètres (affinité thermodynamique, viscosité des phases) n’est 
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pas clairement établie. Il est proposé dans cette partie d’étudier l’importance du procédé 
d’addition des charges mais aussi de s’intéresser aux effets du temps de mélange et de la vitesse de 
cisaillement. Le mécanisme de franchissement de l’interface par la charge sera également discuté. 
• La taille des particules 
Si l’influence du facteur de forme a récemment fait l’objet de travaux, à notre connaissance peu 
de travaux (voire aucun) se sont intéressés à l’influence de la taille des particules. Ce paramètre 
sera considéré en utilisant deux tailles de noir de carbone dans cette étude.   
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CHAPITRE 2 : MATERIAUX ET METHODES 
Ce deuxième chapitre a pour but de présenter les matériaux utilisés dans ces travaux et les 
techniques de caractérisation mises en place pour étudier les systèmes obtenus. 
 
I. Les polymères 
Les mélanges considérés dans ce manuscrit comportent une phase polymère apolaire, le 
polypropylène, et une phase polymère polaire, le poly-ε-caprolactone.  
Les polymères utilisés sont sélectionnés pour des aspects pratiques d’étude en laboratoire. Parmi 
d’autres facteurs tels que les températures de mise en œuvre des polymères,  une attention 
particulière est portée à leur stabilité à haute température pour permettre des analyses en 
rhéologie à l’état fondu. 
 
I.1. Le polypropylène (PP) 
I.1.1. Généralités 
Le polypropylène (PP) est un polymère thermoplastique semi cristallin de grande diffusion [1]. Il 
fait l’objet de nombreuses applications allant du revêtement de sol à l’emballage alimentaire. Sa 
température de fusion Tf se situe aux alentours de 165°C et sa température de transition vitreuse 
Tg est d’environ -10°C. Le polypropylène isotactique est usuellement obtenu par polymérisation 
des monomères propylène (CH2=CH-CH3) en présence de catalyseurs, suivant le procédé Ziegler 
Natta.  
 
Figure 2.1: formule développée du polypropylène. 
 
I.1.2. Description des PP utilisés 
Dans la présente étude, différents types de polypropylène sont étudiés. Ils se différencient par 
leur indice de fluidité. Cet indice de fluidité (melt flow index MFI en anglais) mesure la masse 
écoulée à travers une filière cylindrique d'une matière thermoplastique à l'état  fondu, dans des 
conditions définies de diamètre de filière, de température et de pression. Il s’exprime 
généralement comme une masse par unité de temps (g/10 min). Plus l’indice de fluidité est élevé, 
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plus le polymère s’écoule rapidement à l’état fondu. Au contraire, plus l’indice est bas, plus le 
polymère est visqueux à la température de mesure. Les caractéristiques des polypropylènes 
étudiés sont données dans le tableau 2.1. 
Tableau 2.1 : caractéristiques des PP étudiés. 
Polymères Nom commercial Fournisseur MFI (g/10min à 230°C) 
PP1 PP 099 K2M Repsol 55 
PP2 PP 080 G2M Repsol 20 
PP3 PP 040 G1E Repsol 3 
PP4 PP 100-GA1 Ineos 0.9 
 
Chaque PP a été caractérisé par  analyse enthalpique différentielle (DSC). L’échantillon subit une 
montée en température au-delà de sa température de fusion puis un refroidissement lent 
(10°C/min) pour déterminer sa température de cristallisation. Une deuxième montée en 
température (10°C/min) permet de caractériser les températures de transition vitreuse et de 
fusion du matériau. 
Le tableau 2.2 récapitule les températures de cristallisation Tc, de transition vitreuse Tg,  et de 
fusion Tf des différents PP. 
Tableau 2.2 : températures de cristallisation (Tc), de transition vitreuse (Tg) et de fusion (Tf) des différents PP. 
PP Tc (°C) Tg (°C) Tf (°C) 
1 124 -9 166 
2 113 -6 171 
3 112 -5 169 
4 111 -5 169 
 
La stabilité en température du PP est étudiée de deux façons : en analyse thermogravimétrique 
(ATG) et en rhéologie par balayage en temps. 
En ATG, l’échantillon subit une rampe en température de 30 à 200°C (20°C/minute) puis un 
isotherme d’une heure à 200°C. Ce palier permet de vérifier la stabilité du polymère à la 
température de mélange utilisée par la suite dans ces travaux. Ensuite, une seconde rampe en 
température de 200 à 900°C est appliquée (20°C/minute). On constate sur le thermogramme 
présenté dans la figure 2.2 que le PP2 ne présente pas de dégradation après une heure à 200°C. Sa 
dégradation se situe dans la plage 250-400°C. 
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200°C, 1 heure
 
Figure 2.2 : ATG sur le PP2. Le thermogramme ne montre aucune dégradation du PP2 après une heure à 200°C. 
 
Si l’ATG permet d’étudier la dégradation de l’échantillon par quantification des composés 
volatils, un balayage en temps à haute température en rhéologie complète l’étude de la stabilité du 
polymère. On mesure ainsi l’évolution des modules G’ et G’’ pendant une exposition d’une heure 
à 200°C. Une déformation fixe de quelques pourcents (dans le domaine linéaire préalablement 
déterminé) est appliquée avec une fréquence constante de 1 rad/s. 
La figure 2.3 présente le rhéogramme obtenu pour le PP3, à titre d’exemple,  lors du balayage en 
temps. Les modules sont relativement stables en début d’expérience (jusqu’à 1500s environ) avant 
de subir une diminution faible mais continuelle, pouvant traduire un léger phénomène de 
dégradation. Les temps d’exposition à haute température (extrusion, pressage à chaud, rhéologie) 
seront donc limités autant que possible pour limiter (sinon éviter) la dégradation de l’échantillon. 
Les autres PP montrent un comportement similaire (résultats non présentés). 
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Figure 2.3 : évolution des modules G’ et G’’ du PP3 pendant une heure à 200°C. 
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I.2. Le poly-ε-caprolactone (PCL) 
I.2.1. Généralités 
Le poly-ε-caprolactone (PCL) est un polymère semi cristallin de bas point de fusion (58-60°C) [2]. 
Sa température de transition vitreuse se situe aux alentours de -60°C. Le PCL est usuellement 
employé dans l’industrie des polyuréthanes, comme additif dans les résines (augmentation des 
propriétés de résistance à l’impact notamment) ou bien comme plastifiant dans le PVC. Ses 
propriétés de biodégradabilité en font un bon candidat pour réalisation de sacs de compostage, 
bouteilles etc. Considéré comme biocompatible, on le trouve également dans des applications 
médicales, notamment pour délivrer un médicament de manière contrôlée ou réaliser des fils de 
suture. 
Ce polymère est obtenu par un procédé de polymérisation par ouverture de cycle d’une ε-
caprolactone en présence d’un catalyseur (figure 2.4). 
 
Figure 2.4 : formule du poly-ε-caprolactone (PCL). 
 
I.2.2. Description des PCL utilisés 
Les PCL considérés dans la présente étude sont fournis par Perstorp. Leurs principales 
caractéristiques sont fournies dans le tableau 2.3. 
Tableau 2.3 : caractéristiques des PCL étudiés.
PCL Nom commercial Fournisseur MFI (g/10min à 160°C) 
Masse molaire Mw 
(g/mol) 
1 Capa 6400 Perstorp 40 37000 
2 Capa 6500 Perstorp 7 50000 
3 Capa 6800 Perstorp 3 80000 
 
De la même manière que pour le PP (cf. partie I.1.2. Description des PP utilisés), le PCL2 est 
analysé en DSC. Le pic de cristallisation du PCL2 est observé sur la plage 20-25°C avec un 
maximum à 22°C. La fusion de l’échantillon se situe quant à elle aux alentours de 60°C. Les 
valeurs relevées sont en accord avec la littérature [2]. 
Comme précédemment (cf. partie I.1.2. Description des PP utilisés), la stabilité en température 
du PCL est étudiée en analyse thermogravimétrique (ATG) et rhéologie. 
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La figure 2.5 présente le thermogramme obtenu pour le PCL2 en ATG. Une légère dégradation 
du PCL est observée après une heure à 200°C. La perte de masse relevée est de 0.8%, ce qui est 
faible mais réel. Il apparaît donc une nouvelle fois nécessaire de réduire les temps d’exposition à 
haute température (extrusion, pressage à chaud, rhéologie) pour limiter les phénomènes de 
dégradation. 
200°C, 1 heure
 
Figure 2.5 : ATG sur le PCL2. Le thermogramme montre une légère dégradation du PCL2 (0.8% de perte) après une 
heure à 200°C. 
 
La figure 2.6 présente le rhéogramme obtenu pour le PCL3, à titre d’exemple,  lors du balayage 
en temps. Les modules G’ et G’’ restent relativement constants et ne présentent pas de variation 
marquée pendant une heure à 200°C. Les autres PCL montrent un comportement similaire 
(résultats non présentés).  
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Figure 2.6 : évolution des modules G’ et G’’ du PCL3 pendant une heure à 200°C. 
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I.3. Caractérisation rhéologique des polymères 
Tous les polymères sont caractérisés par rhéologie à l’état fondu à 200°C. La figure 2.7 présente 
les modules élastiques (G’) et visqueux (G’’) des différents polymères en fonction de la fréquence 
de cisaillement. 
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Figure 2.7 : dépendance en fréquence des modules élastiques G’ (graphiques a et c) et visqueux G’’ (graphiques b et 
d) des différents polymères à 200°C. 
 
Chapitre 2 : matériaux et méthodes 
 
65 
La figure 2.8 présente la viscosité complexe η* des différents polymères en fonction de la 
fréquence de cisaillement. 
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Figure 2.8 : viscosité complexe des différents polymères à 200°C. La zone hachurée correspond au cisaillement 
apparent dans l’extrudeuse (voir le paragraphe III.1). 
 
A la température de mesure, les PP1 et 2 admettent un comportement quasi newtonien sur une 
large gamme de fréquence (en dessous de 10 rad/s). En effet, pour chacun des deux PP, la 
viscosité est quasiment constante avec l’augmentation de la fréquence de cisaillement. Au dessus 
de 10 rad/s, la viscosité de ces polymères tend à diminuer avec l’augmentation du cisaillement. 
Les PP3 et 4 admettent quant à eux un comportement rhéofluidifiant à 200°C puisque 
l’augmentation de la fréquence de cisaillement entraîne la diminution de sa viscosité. Les PCL1 et 
2, ainsi que le PCL3 dans  une moindre mesure, admettent un comportement quasi-newtonien à 
200°C puisque leur viscosité complexe est quasiment constante avec l’augmentation de la 
fréquence de cisaillement. Les valeurs de viscosité complexe au plateau newtonien (où à un taux 
de cisaillement au-delà de 100 rad/s)  des différents polymères sont déterminées par 
extrapolation des données expérimentales grâce au modèle phénoménologique de Carreau-
Yasuda (équation 2.1). 
[ ] ama 1*0* )(1)( −+= λωηωη     (2.1) 
η0* est la viscosité newtonienne à faible fréquence, λ est un temps caractéristique, a est un 
paramètre d’ajustement entre le plateau newtonien et la région en loi de puissance et m l’indice de 
pseudo plasticité. Ces paramètres sont déterminés, en ajustant le modèle aux résultats 
expérimentaux,  à l’aide du logiciel Origin® 6.1. 
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Les valeurs de viscosité complexe au plateau newtonien, à 70 et 520s-1 (correspondant aux taux de 
cisaillements appliqués dans ce travail) sont disponibles dans le tableau 2.4. 
Tableau 2.4 : valeurs de viscosité complexe des différents polymères au plateau newtonien, à 70 et 520s-1 (à 200°C). 
Polymères 
Viscosité au 
plateau 
newtonien (Pa.s) 
à 200°C 
Viscosité (Pa.s)  
à 70s-1 et 200°C 
Viscosité (Pa.s)  
à 520s-1 et 200°C 
PP1 99 70 40 
PP2 323 173 89 
PP3 3331 301 86 
PP4 10593 693 203 
PCL1 44 41 40 
PCL2 218 194 151 
PCL3 1545 1027 497 
 
II. La charge : le noir de carbone (CB) 
II.1. Généralités 
La charge employée dans ces travaux est le noir de carbone. Industriellement, le noir de carbone 
est utilisé comme pigment dans la fabrication des encres (toner, papier carbone, encre de 
chine…) mais aussi comme charge dans certains matériaux (caoutchouc pour pneumatiques…). 
Ce choix s’explique principalement par des aspects pratiques. En effet, ce type de charge possède 
un fort pouvoir absorbant dans le visible qui le rend très facilement détectable en microscopie 
optique, technique très largement utilisée dans ce travail. De plus, le noir de carbone est une 
charge intrinsèquement conductrice d’électrons et l’établissement d’un réseau percolant de ces 
charges dans le matériau peut être étudié par mesure de conductivité électrique. Enfin, 
l’approvisionnement aisé et à moindre coût de ce type de charge est également un atout.    
Le noir de carbone est un matériau carboné colloïdal qui est obtenu par combustion partielle de 
nombreuses substances organiques, liquides, solides ou gazeuses. Il existe trois principaux types 
de noir de carbone. Les « channel blacks » sont obtenus par confinement des flammes de gaz 
naturel dans des tubes. Les « thermal blacks » sont issus de la décomposition thermique du gaz 
naturel. Enfin, les « furnace blacks » constituent la classe la plus importante de noir de carbone et 
sont obtenus par combustion incomplète d’hydrocarbures. 
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II.2. Structure multi échelle du noir de carbone 
D’un point de vue structural, le noir de carbone  est composé de carbone élémentaire et se 
présente comme un ensemble d’agrégats de nanoparticules sphériques formant des objets fractals 
[3, 4]. Ainsi, les particules élémentaires de carbone se regroupent en agrégats qui constituent la 
structure primaire des charges. Cette structure primaire présente des liaisons fortes qui la rendent 
très résistante, voire indestructible. Les agrégats primaires se regroupent en agglomérats qui eux, 
sont destructibles car assemblés par des liaisons plus faibles. Les agglomérats se regroupent quant 
à eux en granulés macroscopiques, très facilement détruits, qui sont manipulés par 
l’expérimentateur. La figure 2.9 présente la structure multi échelle du noir de carbone [5]. 
Particule primaire
15-300 nm
Agrégat
90-500 nm
Agglomérats
0.2-100 µm  
Figure 2.9 : structure multi échelle du noir de carbone [5].  
 
II.3. Description des CB utilisés 
La nomenclature des noirs de carbone est définie par l’American Standard Testing of Materials : 
ASTM D1765. Un noir est répertorié par une lettre (N ou S suivant s’il a un effet retardateur (S) 
ou non (N) sur la réaction de vulcanisation) et trois chiffres (le dernier de ces trois chiffres étant 
spécifique au producteur). Le premier chiffre donne la taille et donc la surface spécifique du noir 
de carbone. Le second chiffre renseigne sur la structure de l’agrégat de noir de carbone (en 
comparaison avec sa finesse). Cette structure correspond au degré d’encombrement et 
d’irrégularité de l’agrégat. Ainsi, plus la structure est faible, plus les agrégats sont compacts et 
inversement, plus la structure est élevée, plus les agrégats sont irréguliers avec des branchements. 
La structure est une grandeur mesurée par absorption de dibutylphtalate pour remplir les vides 
entre agrégats. La figure 2.10 schématise les notions de finesse et de structure des noirs de 
carbone [6]. 
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Figure 2.10 : notions de finesse et de structure des noirs de carbone [6]. 
 
Dans la présente étude, deux CB sont utilisés. Ils se différencient notamment par leurs tailles de 
particule primaire et leurs structures (le Sterling MT est un noir grossier alors que le Vulcan 3 est 
un noir fin) et sont fournis par Cabot. Leurs principales caractéristiques sont données dans le 
tableau 2.5. 
Tableau 2.5 : principales caractéristiques des CB utilisés. 
 
Nom 
Commercial 
Surface 
spécifique 
(m²/g) 
pH 
Oil Absorption 
Number 
 (DBP; ml/100g) 
Diamètre 
particules 
primaires (nm) 
Masse volumique 
apparente 
(g/cm3) 
SCB Vulcan 3 N330 74 8 109 27/45 0.24 
LCB 
Sterling MT 
N990 
7 9,5 34 250/462 0.53 
 
III. Mise en œuvre des mélanges 
III.1. Extrudeuse de laboratoire 
Les mélanges de polymères étudiés sont réalisés dans une extrudeuse de laboratoire Thermo 
Haake MiniLab Rheomex CTW5, munie d’une bande de re-circulation permettant de contrôler le 
temps de résidence lors du mélange. On travaille classiquement avec 5 à 7 g de produit dans 
l’appareil. Les deux composants sont introduits dans le corps de l’extrudeuse sous forme de 
granulés et les charges sont sous forme de poudre. La température de mélange est établie à 
200°C, c'est-à-dire au dessus des températures de fusion du PP (~165°C) et du PCL (~60°C). 
Dans ces conditions, les deux phases sont fluides et les domaines peuvent être cisaillés de 
manière satisfaisante. Si la teneur en noir de carbone est variable, les mélanges PP/PCL 
considérés dans ce rapport admettent une composition fixe de 60/40 massique. Les mélanges 
sont effectués en mode corotatif avec des vitesses de rotation de vis variables (20, 60 ou 150 
tour/min). La figure 2.11 présente la chambre et les vis de mélange de cet appareil. 
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Figure 2.11 : extrudeuse Thermo Haake Minilab Rheomex CTW5 : (a) vis; (b) filière d’extrusion ; (c) valve by-pass et 
(d) bande de re-circulation. 
Le taux de cisaillement apparent à l’intérieur de la bande de re-circulation de l’extrudeuse est 
proportionnel à la vitesse des vis et peut être calculé grâce aux indications du fournisseur. Il 
convient dans un premier temps de calculer la valeur du débit volumique dans cette zone qui est 
donnée par la relation empirique suivante (équation 2.2). 
nV ×= −
•
710.8      (2.2) 
•
V est le débit volumique dans la bande de re-circulation et nest la vitesse de rotation des vis (en 
tr/s). 
La valeur du taux de cisaillement apparent 
•
γ  est ensuite obtenue en appliquant la relation 
empirique suivante (équation 2.3). 
••
×= V810.6,2γ      (2.3) 
Le tableau 2.6 présente les valeurs de 
•
γ  en fonction de la vitesse de rotation des vis n . 
Tableau 2.6: taux de cisaillement apparent dans la bande de re-circulation de l’extrudeuse Minilab en 
fonction de la vitesse de rotation des vis. 
n  (tr/min) 
•
γ  (s-1) 
20 70 
60 210 
150 520 
 
Les trois constituants de cette étude peuvent être mélangés dans l’extrudeuse selon différentes 
séquences. Quatre procédures de mélange sont donc employées dans ces travaux. Quelque soit la 
procédure employée, l’étape principale de mélangeage (concernant les deux phases et la charge) 
est réalisée durant 10 minutes. Dans ce rapport, si aucune information n’est donnée concernant la 
vitesse de rotation des vis, alors celle-ci est fixée à 20 tr/min. 
a b 
c 
d 
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• Procédure 1 « one shot » : les trois constituants sont ajoutés simultanément dans 
l’extrudeuse. 
• Procédure 2 « blend first » : les deux phases polymères (PP et PCL) sont fondues et 
mélangées dans l’extrudeuse (durant 10 minutes) avant addition des charges de noir de carbone.   
• Procédure 3 « PP first » : les charges sont mélangées dans la phase PP puis le pré 
compound obtenu est mélangé au PCL. 
• Procédure 4 « PCL first » : les charges sont mélangées dans la phase PCL puis le pré 
compound obtenu est mélangé au PP. 
Pour les procédures nécessitant une introduction préalable de la charge dans une des phases 
polymères (procédures 3 et 4), cette étape de pré mélange est réalisée durant 10 minutes avec une 
vitesse de rotation des vis de 60tr/min à 200°C. 
Pour la détermination de la concentration de percolation dans les polymères parents (chapitre 5), 
la dispersion du noir de carbone est effectuée à l’aide d’un mélangeur interne Brabender Rheomix 
Haake à une vitesse de 60tr/min pendant 10 minutes à 200°C.  
 
III.2. Mise en forme par pressage à chaud 
Une fois extrudé, chaque échantillon subit une étape de mise en forme. Cette étape, qui permet 
l’obtention de pastilles de 25mm de diamètre et de 1mm d’épaisseur, est nécessaire afin de 
considérer un même volume et une même géométrie d’échantillon lors des expériences 
d’extraction sélective (cf. partie IV.1.2. Extraction sélective). Il permet également une facilité de 
mise en place de l’échantillon pour les expériences de rhéologie dynamique (cf. partie IV.1.3. 
Rhéologie à l’état fondu). Le moulage des pastilles est réalisé en compression par pressage à 
chaud. Les morceaux d’extrudât préalablement granulés sont placés dans l’entrefer et fondus à 
200°C pendant cinq minutes. L’échantillon est ensuite pressé (8 tonnes, 200°C) pendant une 
minute puis retiré de l’entrefer pour refroidir rapidement à température ambiante. Le pressage est 
donc réalisé le plus rapidement possible pour limiter la coalescence et la démixtion des phases 
ainsi que la dégradation du polymère. 
 
IV. Méthodes de caractérisation 
IV.1. Caractérisations de la morphologie 
 IV.1.1. Microscopie électronique à balayage 
La microscopie électronique à balayage (MEB) permet de produire une image virtuelle avec une 
grande profondeur de champs à partir d’interactions entre un faisceau d’électrons et la matière à 
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analyser. L’interaction du faisceau avec le matériau crée certaines particules qui sont collectées 
puis analysées par différents détecteurs, permettant de reconstituer une image de la surface 
étudiée. Le mode d’imagerie employé ici est la collection d’électrons secondaires de faible énergie 
(<50eV). Ces électrons secondaires sont éjectés des orbitales K des atomes de l’échantillon par 
l’interaction (de type diffusion inélastique) se produisant avec les électrons du faisceau. Du fait de 
leur faible énergie, ces électrons ne proviennent que de la surface de l’échantillon ou de quelques 
nanomètres sous la surface. Ainsi, la collecte des électrons secondaires permet d’étudier la surface 
et plus particulièrement la topographie de l’échantillon [7]. Dans cette étude, on se focalise sur la 
caractérisation de la morphologie à l’échelle micrométrique du mélange (type de dispersion, taille 
des domaines…) après extraction sélective d’une des phases du mélange. 
Deux appareils sont utilisés dans ces travaux : un microscope HITACHI S3200N et un 
microscope JEOL JSM-6510 LV, tous deux opérant à 5 kV (sauf indication contraire). 
L’échantillon subit une série de traitements préliminaires à l’étude microscopique. On effectue 
d’abord une étape de surfaçage à l’aide d’un ultramicrotome ou bien une cryofracture dans l’azote 
liquide. Ensuite, l’échantillon subit une extraction sélective de la phase PCL dans du 
dichlorométhane et est séché sous vide pour éliminer le solvant sélectif. Une dernière étape 
consiste à métalliser l’échantillon (avec un mélange or/palladium Au/Pd) par pulvérisation 
cathodique pour le rendre conducteur et éviter l’accumulation de charges en surface, pouvant 
entraîner des artefacts d’image, lors de l’observation sous le faisceau d’électrons. 
 
 IV.1.2. Extraction sélective 
L’échantillon subit une extraction sélective de la phase PCL minoritaire dans le dichlorométhane 
(CH2Cl2). Le matériau est trempé pendant une nuit dans le solvant à température ambiante. Une 
pesée en amont et en aval de la dissolution (après séchage du matériau à 40°C sous vide pendant 
plusieurs heures) permet d’évaluer la quantité d’extractibles de l’échantillon. Cette information 
indique le type de morphologie présente dans l’échantillon (nodules dispersés, phases co-
continues…). En effet, le solvant n’ayant accès qu’à la surface de l’échantillon, l’interconnexion 
de la phase dispersée à l’intérieur du mélange contrôle la masse extraite par le solvant sélectif. 
Une phase dispersée pas ou peu interconnectée entraînera donc une faible perte de masse tandis 
qu’une phase dispersée fortement interconnectée entraînera une perte de masse importante. 
Le taux d’extractibles iϕ  représente la fraction de la phase qui est continue et est donné par la 
formule suivante (équation 2.4). 
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0im  est la masse de la phase considérée présente dans l’échantillon avant dissolution sélective et 
ifm  la masse de cette phase restant dans l’échantillon après extraction. Dans le cas d’échantillons 
chargés en noir de carbone, il arrive de récupérer des particules dans le solvant sélectif. La 
quantité de charges récupérée est mesurée par spectroscopie UV visible. En effet, d’après la loi de 
Beer-Lambert, la concentration en particules dans le solvant est proportionnelle à l’absorbance de 
la solution. La masse de charges ainsi déterminée est ensuite additionnée à la masse de la pastille 
après extraction sélective pour trouver ifm . 
Lors des expériences de dissolution sélective, il convient de porter une attention particulière à la 
géométrie de l’échantillon. En effet, le taux d’extractibles calculé varie en fonction de la surface 
d’échantillon accessible au solvant. Ainsi, pour une analyse fiable et comparative des taux 
d’extractibles, il est nécessaire de considérer des échantillons similaires en terme de surface 
accessible au solvant (cf. partie III.2. Mise en forme par pressage à chaud) [8]. 
 
 IV.1.3. Rhéologie à l’état fondu 
La rhéologie étudie la déformation et l’écoulement des matériaux. Elle s’intéresse à la 
déformation des corps sous l’effet des contraintes qui lui sont appliquées, son but principal étant 
de relier le comportement macroscopique d’écoulement du matériau à sa microstructure. Dans le 
cas des polymères fondus, deux facteurs principaux gouvernent l’écoulement du matériau, à 
savoir la viscosité élevée de ces systèmes (102 à 105 Pa.s) et leur comportement viscoélastique, 
intermédiaire entre un comportement solide élastique idéal « de Hooke » et un comportement 
liquide idéal dit « newtonien ».  
Les échantillons extrudés sont moulés en pastilles (diamètre de 25 mm et épaisseur de 1 mm) par 
pressage à chaud puis sont étudiés en rhéologie dynamique à l’aide d’un rhéomètre rotatif à 
déformation imposée RDA 2 Rheometric Scientific. Nous avons utilisé dans ce travail une 
géométrie plan-plan de diamètre 25 mm. A la température de mesure désirée, chaque échantillon 
subit dans un premier temps un balayage en déformation avec une fréquence fixe de 100 rad/s. 
Différentes valeurs de déformation sont appliquées à l’échantillon et on mesure les valeurs des 
modules G’ et G’’ en fonction de la déformation. Cette manipulation a pour but de déterminer le 
domaine de viscoélasticité linéaire du matériau, à savoir le domaine dans lequel l’évolution de la 
déformation est linéaire avec l’évolution de la contrainte (dans ce domaine, les modules G’ et G’’ 
sont constants avec la déformation). Après avoir identifié le domaine linéaire du système, 
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l’échantillon est analysé en balayage en fréquence. On applique à l’échantillon une déformation 
(appartenant aux valeurs de déformation pour lesquelles le système est dans le domaine linéaire) 
suivant toute une gamme de fréquences et les valeurs des modules G’ et G’’ sont mesurées en 
fonction de la fréquence. Pour limiter autant que possible les phénomènes d’oxydation et de 
dégradation, les expériences effectuées sur le rhéomètre n’excèdent pas 45 minutes. 
La rhéologie à l’état fondu permet également d’étudier l’influence des charges sur le mélange de 
polymères. Par exemple, un effet viscosifiant des charges ou bien l’établissement d’un réseau 
percolant au travers du matériau peuvent être caractérisés par cette technique. 
Pour les polymères purs et chargés en noir de carbone, les mesures de rhéologie sont réalisées à 
200°C, température fixée pour l’étape de mélangeage. Dans le cas des mélanges de polymères, 
chargés ou non, l’échantillon est fondu dans l’entrefer du rhéomètre à 200°C pendant 5 minutes. 
Ensuite, les mesures sont effectuées à 150°C, au dessus des températures de cristallisation du PP 
(≈120°C) et du PCL (≈20°C), afin de limiter autant que possible les phénomènes de dégradation 
thermique qui pourraient affecter l’échantillon. En effet, il a été observé expérimentalement une 
augmentation des modules G’ et G’’ lors de la répétition successive d’expériences de rhéologie à 
200°C sur un même échantillon. Ce phénomène est attribué à une dégradation des polymères et 
peut être considérablement réduit (voir stoppé) en diminuant la température à 150°C. La 
température de travail reste toutefois très supérieure à la Tg des deux polymères (-10°C pour le 
PP et -60°C pour le PCL). Dans ces conditions, la viscosité des polymères obéit à une loi 
d’Arrhenius et sa valeur ne varie pas de manière importante dans l’intervalle de température 
considéré (entre 150 et 200°C).      
 
IV.2. Etude de la localisation des charges 
 IV.2.1. Préparation des échantillons par ultramicrotomie 
L’ultramicrotomie permet d’obtenir des tranches d’échantillons de faible épaisseur pour 
observation en microscopie à transmission (optique ou MET). Les coupes sont préparées à l’aide 
de différents microtomes : un ultramicrotome PowerTome-XL de RMC équipé d’une chambre 
cryogénique pour les échantillons de microscopie optique et un cryo ultramicrotome Ultracut S 
ou un UC7, tous deux de Leica, pour les échantillons de microscopie électronique à transmission. 
La figure 2.12 présente le premier appareil cité. 
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Figure 2.12 : Ultramicrotome PowerTome-XL de RMC products équipé de son module cryogénique. 
 
La coupe s’effectue avec un couteau en diamant à une température égale à -80°C, en dessous des 
températures de transition vitreuse (Tg) du PCL (-60°C) et du PP (-10°C). L’épaisseur de la coupe 
dépend du type d’observation envisagé par la suite. Elle est de l’ordre du micromètre pour la 
microscopie optique et d’une centaine de nanomètres pour la microscopie électronique à 
transmission. L’échantillon ayant subi la coupe est ainsi « surfacé », c'est-à-dire que sa surface a 
été rendue lisse par la découpe à froid. Il peut ensuite être utilisé pour l’observation MEB, après 
extraction sélective de la phase PCL.  
 
 IV.2.2. Microscopie optique 
Les mélanges réalisés sont observés, après préparation de coupes fines à l’aide d’un 
ultracryomicrotome (cf partie IV.2.1. Préparation des échantillons par ultramicrotomie), à l’aide 
d’un microscope optique DMLP de Leica afin d’étudier de manière générale la localisation des 
charges de noir de carbone dans le diphasique (dans une phase et/ou l’autre du mélange). Cette 
technique d’imagerie est toute indiquée dans le cas du noir de carbone car celui-ci possède une 
forte absorbance dans le visible qui induit un fort contraste entre une phase riche en charges 
(phase sombre) et une phase pauvre en charges (phase claire). L’observation s’effectue en mode 
transmission sur des coupes d’échantillons dont l’épaisseur est environ égale à 1µm. 
Dans le cas du mélange PP/PCL non chargé, aucun contraste ne permet de différencier les 
phases polymères et seules les interfaces sont visibles (figure 2.13). L’identification des phases se 
fait par comparaison avec les clichés MEB après extraction sélective du PCL. A certains endroits 
de la coupe, le décollement des deux phases induit un contraste qui se manifeste par un trait noir. 
Ce phénomène doit être considéré avec attention pour ne pas le confondre, dans les échantillons 
chargés, avec la présence de noir de carbone à l’interface des phases. 
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Phase PP
Phase PCL
15 µm
 
Figure 2.13 : cliché de microscopie optique d’un mélange PP/PCL 60/40 en masse. L’identification des phases se fait 
par comparaison avec les clichés MEB après extraction sélective de la phase PCL. 
 
 IV.2.3. Microscopie électronique à transmission 
Afin d’étudier plus précisément la localisation des charges dans le mélange et notamment leur 
présence à l’interface des phases, les échantillons sont observés en microscopie électronique à 
transmission soit à l’aide d’un microscope JEOL 2010, opérant à 120 kV en mode « STEM » avec 
un détecteur « bright field » ou « dark field », soit avec un microscope CM120 de FEI, opérant 
également à 120kV. L’épaisseur de l’échantillon doit être de l’ordre de 100 nm afin de permettre 
la transmission des électrons à travers le matériau. Notons que les observations MET sont très 
locales et doivent être multipliées pour pouvoir arriver à des conclusions sans ambiguïtés 
Il est possible de traiter chimiquement l’échantillon à observer afin d’obtenir un contraste de 
phases qui facilite l’observation des mélanges [9]. Classiquement, des tétroxydes d’osmium 
(OsO4) ou de ruthénium (RuO4) sont employés. Cependant, dans le présent travail, aucun 
marquage chimique n’est effectué sur les échantillons avant leur observation MET et les phases 
sont identifiées par corrélation entre les différentes techniques de microscopie. 
 
 IV.2.4. Mesures de conductivité électrique 
Les propriétés de conductivité électrique des matériaux réalisés sont étudiées à l’aide d’un 
spectromètre diélectrique Novocontrol GmbH. A température ambiante, l’échantillon est placé 
entre deux électrodes dorées de diamètre connu (la plus petite électrode a un diamètre égal à 10 
mm) entre lesquelles une tension égale à 1V est appliquée. Ce montage expérimental permet de 
former un condensateur. La tension est appliquée en courant alternatif à l’échantillon sur une 
large gamme de fréquence (entre 0.1Hz et 10MHz) et la conductivité correspondante est 
mesurée. Les échantillons utilisés doivent être de taille légèrement supérieure à celle des 
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IV.2.5. Observation microscopique sous platine de cisaillement 
Pour comprendre les mécanismes de localisation et de migration des charges dans un mélange 
immiscible de polymères, une platine de cisaillement LINKAM CSS-450 est montée sous un 
microscope optique afin d’observer le comportement sous cisaillement, pendant relaxation et au 
repos de gouttes de polymère chargées dispersées dans une matrice d’un autre polymère. 
L’échantillon à étudier est placé dans l’entrefer de la platine entre les deux fenêtres de quartz. Le 
cisaillement est obtenu par rotation du plateau du bas pendant que le plateau du haut reste 
immobile. Le schéma descriptif de la platine LINKAM est présenté dans la figure 2.14 [10]. 
Plateaux chauffants
Lumière
Echantillon
Fenêtres
en quartz
 
Figure 2.14 : schéma descriptif de la platine LINKAM [10]. 
 
L’échantillon étudié consiste en un sandwich de deux pastilles de polymère A enfermant une 
poudre fine du polymère B préalablement chargé en CB. La première étape de préparation 
consiste donc à réaliser une poudre fine du polymère B préalablement chargé en noir de carbone 
par cryo broyage à l’aide d’un Freezer Mill 6770 de SPEX SamplePrep (11 coups par seconde 
durant deux minutes dans l’enceinte cryogénique). Cette poudre est ensuite placée entre deux 
pastilles (1mm d’épaisseur) du polymère A et tout cet assemblage est enfin fondu dans la platine 
de cisaillement (200°C). Pour assurer une bonne cohésion entre les deux pastilles de polymère A 
et être sûr que les gouttes de polymère B soient bien insérées dans la matrice A, le gap de la 
platine est ajusté à une valeur inférieure à l’épaisseur combinée des deux pastilles (2mm). En 
fondant, la poudre constitue les gouttes de polymère chargées et les pastilles constituent la 
matrice. Cette technique expérimentale permet d’observer les différences comportementales de 
gouttes de polymère chargées ou non durant leur cisaillement, leur relaxation et au repos. Les 
images collectées sont traitées à l’aide du logiciel d’analyse d’image ImageJ®. 
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Lorsque l’on applique une déformation au système fondu, l’écoulement de la matrice provoque la 
déformation de la goutte. Pour des faibles déformations, il est admis que la goutte déformée est 
un ellipsoïde dont L est la dimension principale. Dans le chapitre 6, la relaxation de la goutte est 
étudiée en suivant l’évolution de la déformation de Hencky εL donnée par l’équation (2.5). 
0
ln
L
L
L =ε        (2.5) 
L est la longueur du grand axe de la goutte et L0 le diamètre de la goutte lorsqu’elle est sous sa 
forme sphérique d’équilibre. Pour de faibles déformations, εL suit une loi exponentielle en 
fonction du temps avec un temps de relaxation caractéristique τ (équation (2.6)) [11]. 






−∝
τ
ε
t
L exp       (2.6) 
Ainsi, le suivi de la déformation de Hencky en fonction du temps permet d’étudier le processus 
de relaxation des gouttes de polymères nues ou chargées en noir de carbone. 
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CHAPITRE 3: VISCOSITY-INDUCED LOCALISATION OF CB-FILLERS IN 
IMMISCIBLE PP/PCL BLENDS 
I. Introduction 
Filler localization in immiscible polymer blends has been the subject of extensive research during 
the last decade. Indeed, selective localization of filler at the interface allows for instance to 
significantly decrease the size of the dispersed phase [1] or to induce specific properties at low 
filler contents like conductivity using the double percolation approach [2]. The pioneering work 
of Sumita et al. [2, 3] has shown that thermodynamics play an important role in filler location, 
through the wetting parameter ω defined as: 
BA
AfBf
BA
−
−−
−
−
=
γ
γγ
ω       (3.1) 
Bf −γ  and Af −γ  are the surface tensions between fillers and polymer B and polymer A, 
respectively,. BA−γ  is the surface tension between the two polymers. If ω>1, fillers will be located 
in polymer A. If ω<-1, fillers will be selectively localized in polymer B. For other values, between 
-1 and 1, fillers localise at the interface of the blend. Nevertheless, in such high viscous media, the 
equilibrium state is not always reached and filler localization may differ from the theoretical 
prediction. Other parameters referred as “kinetic factors”, like blending procedure, 
hydrodynamics during mixing or the rheology of phases must also be taken into account [1, 4-
12]. Gubbels et al. [4-6] took advantage of the predominance of kinetics over thermodynamic to 
selectively localize CB fillers at the interface of polyethylene/ polystyrene (PE/PS) blend. Their 
strategy consists in controlling the thermodynamically-driven migration of fillers, from the phase 
with which they less strongly interact (PS) and where they have been first introduced through a 
premixing procedure towards the preferential one (PE), and stopping it when they accumulate at 
the blend interface [6]. Similarly, Goldel et al. highlighted carbon nanotube (CNT) transfer from 
poly(styrene-acrylonitrile) phase (SAN) in which they were premixed to polycarbonate phase (PC) 
[12].  Elias et al. [1, 7, 8] emphasized the importance of phase rheology on filler localization. After 
their incorporation in poly(ethylene-co-vinyl acetate) (EVA) dispersed phase, silica fillers migrate 
more or less quickly to the PP/EVA interface depending on EVA viscosity [8]. Baudouin et al. 
[9-11] reported that in poly(ethylene-co-methyl acrylate)/ polyamide (EMA/PA) blends, carbon 
nanotubes localization varies with mixing sequence. If the three components are added 
simultaneously in the mixing device, fillers are found to localize selectively at the blend interface, 
as predicted by thermodynamics. When they are first mixed with PA before addition of EMA 
phase, carbon nanotubes remain in that phase after compounding, differing from theoretical 
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expectation [10]. Among all these kinetic parameters, only few authors focused on the influence 
of phase viscosity on filler localization and no definitive conclusion can be extracted [13-17]. 
Ibarra-Gomez et al. evidenced the influence of blend viscosity on CB fillers localization and 
consequently on the electrical properties of the material [13]. This material consists in a blend of 
butadiene rubber (BR) and ethylene propylene diene monomer rubber (EPDM) and presents 
conductivity properties at low CB content due to the double percolation effect. However, the 
authors observed that, when the blend viscosity is increased, the double percolation effect is 
suppressed and the conductivity falls down. Feng et al. studied CB filled 
polypropylene/poly(methyl methacrylate) (PP/PMMA) blends [14]. They report that fillers 
localize in the PMMA dispersed phase when viscosity ratio K=ηd/ηm (dispersed phase viscosity 
over matrix viscosity) is near to one, as predicted by thermodynamics. By increasing PMMA 
viscosity, CB fillers now localize in the less viscous PP phase. This is explained by the high 
viscosity of PMMA droplets which inhibits the diffusion of the particles inside them. Their 
results, corroborated by some other authors [15, 16], disagree with those of Persson et al. [17] 
who studied blends of polyethylene/polyisobutylene (PE/PIB) filled with borate whiskers. In this 
work, fillers are found to accumulate in the more viscous phase, whatever its chemical nature (PE 
or PIB). But in the same study, their theory is contradicted by comparison with a 
polyamide/poly(styrene-co-acrylonitrile) (PA/SAN) blend in which fillers are localized in the PA 
less viscous phase. As a conclusion, the importance of phase viscosity has been demonstrated but 
is not yet fully understood.  
In the present paper, a better understanding of the role of phase viscosity on filler localization in 
immiscible co-continuous blends is targeted. CB filled co-continuous polypropylene (PP)/ poly-
ε-caprolactone (PCL) blends with a wide range of viscosity ratio are prepared (from K=0.06 
where the matrix is much more viscous than the minor phase to K=14.7 where the matrix is less 
viscous than the minor phase). By mixing first the two polymeric phases before addition of the 
fillers, it is possible to avoid their incorporation in the phase that melts first (the one with the 
lowest melting point) during early stages of the mixing. This mixing procedure has not been 
widely used in the literature and allows direct observation of the influence of phase viscosity, 
since the filler is not prewetted by any of the components of the blend. 
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II. Results 
II.1. Rheology of single polymers 
Complex viscosities at 200°C for the different polymers are presented in figure 3.1. Zero shear 
viscosity and viscosity during mixing (corresponding to the apparent shear 70s-1) are listed in 
table 3.1. PP and PCL with different viscosities and rheological behaviors are used in this study. 
PCL shows almost Newtonian behavior while PP presents a more shear-thinning behaviour in 
the frequency range. 
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Figure 3.1: complex viscosities at 200°C for the different polymers used in this study. PPs are in closed symbols and 
PCLs are in open symbols. The shaded part corresponds to the apparent shear in the extruder. 
 
In order to investigate filler localization, blends with various viscosity ratios K, defined as the 
ratio of the PCL phase viscosity over the PP phase viscosity, are prepared by selecting different 
PP/PCL couples (table 3.3).  
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Table 3.3: viscosity ratio of the different blends realized in this study. 
Blend Couple 
Viscosity ratio 
K=ηPCL/ηPP 
B0.06 PP4/PCL1 0.06 
B0.3 PP4/PCL2 0.3 
B1.1 PP2/PCL2 1.1 
B3.5 PP3/PCL3 3.5 
B14.7 PP1/PCL3 14.7 
 
The investigated viscosity ratios lie in the range from 0.06 where PP viscosity is much higher than 
PCL viscosity to 14.7 where PP viscosity is much lower than PCL viscosity. 
 
II.2. Blends morphology 
Results for PCL phase connectivity as a function of viscosity ratio K are given in table 3.4. As a 
reference and for comparison, results obtained with unfilled blends are added in the table. 
Table 3.4: percentages of extracted phase obtained for neat and filled blends and amount of CB particles in the 
extractive solvent for filled blends. 
 Blend B0.06 B0.3 B1.1 B3.5 B14.7 
With CB 60±2 74±1 71±1 75±2 87±2 
Extracted phase (%) 
Neat 68±1 93±1 81 ±1 84±2 93±1 
CB in extraction solvent (10-3g) 0 0 0 0.4 1.6 
 
The amount of CB particles dispersed in the solvent after selective extraction is nil for samples 
with K≤1 and is negligible for K>1. It is clear from table 3.4 that PCL phase connectivity is 
important (at least equal to 60% or higher) for all range of investigated viscosity ratios. In 
addition, by increasing the viscosity ratio, PCL phase connectivity increases from 60% for 
K=0.06 to 85% for K=14.7. Interestingly, CB-fillers dispersion leads to a reduction of the co-
continuity for all viscosity ratios, compared to neat blends. 
SEM micrographs of the blends after PCL selective extraction are given in figure 3.2. This 
technique allows an easy identification of the two phases, since PCL minor phase has been 
selectively extracted in dichloromethane and corresponds to the holes on the pictures. 
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Figure 3.2: SEM micrographs for neat and filled blends respectively (after PCL extraction): a) and b) B0.06, c) and d) 
B0.3, e) and f) B1.1, g) and h) B3.5 and i) and j) B14.7. 
 
In addition to the slight changes in co-continuity pointed out by solvent extraction experiments, 
it can be seen in figure 3.2 that blend morphology varies strongly depending on the viscosity 
ratio, for both neat and filled samples. For instance in filled samples, B0.3 and B1.1 exhibit more 
elongated and interconnected structures while B0.06 shows small circular domains. B3.5 and 
B14.7 also show circular domains but they are qualitatively bigger than in B0.06 and seem to be 
deeper so more connected. 
Depending on the samples, the addition of CB-fillers has different influences on morphology 
evolvement. The more pronounced effect is observed for B0.3, which exhibits a huge decrease in 
PCL domains size when fillers are added. B0.06 shows a slight decrease of PCL domain size 
while B1.1 presents more elongated domains. An opposite tendency is found for B3.5 and B14.7. 
In these two cases, PCL domains size seem to increase (more drastically for B3.5) upon addition 
of CB.  
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II.3. CB localization 
15 µm
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Figure 3.3: OM pictures for a) neat B1.1 and filled blends: b) B0.06, c) B0.3, d) B1.1, e) B3.5 and f) B14.7. 
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OM pictures of the blends are given in figure 3.3. The different phases can be identified by 
comparison between OM pictures and SEM micrographs after PCL extraction. Thanks to the 
preparation method, the observed morphologies for each blend are very similar on both 
techniques. The OM picture of neat B1.1 blend (figure 3.3 picture a) doesn’t show any optical 
contrast between PP and PCL phases. For filled samples, thanks to optical contrast between one 
dark phase (rich in CB) and one white phase (without fillers), it is easy to study CB filler 
localization in the blend. The figure 3.3 clearly shows a change in CB filler location depending on 
the blend viscosity ratio. In B0.06 (figure 3.3 picture b), fillers are found in PP phase while for 
B14.7 (figure 3.3 picture f), fillers are in PCL phase. For viscosity ratio close to one (figure 3.3 
picture d), fillers are found to selectively localize at the blend interface. TEM micrographs, given 
in figure 3.4, clearly shows the selective localization of CB fillers at the blend interface and 
corroborate OM analysis. Finally, for intermediate cases B0.3 and B3.5, CB filler distribution is 
shared between the interface and either PP (figure 3.3 picture c) or PCL (figure 3.3 picture e).  
 
a 
500 nm
 
b 
Figure 3.4: TEM micrographs for filled B1.1 blend at different magnifications. 
 
SEM micrographs at high magnification (x4500) for the different blends are available in figure 
3.5. By increasing the magnification in SEM investigations and focusing on selectively extracted 
PCL domains, it is also possible to compare at least qualitatively the amount of CB fillers at the 
blend interface. The amount of CB fillers at the interface is more important in B1.1 (figure 3.5 
picture c) or in general when K become closer to one (figure 3.5 pictures b and d) compared to 
B0.06 or B14.7 (figure 3.5 pictures a and e, respectively). 
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Figure 3.5: SEM micrographs at high magnification (x4500) for filled blends: a) B0.06, b) B0.3, c) B1.1, d) B3.5 and 
e) B14.7. 
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III. Discussion 
III.1. Morphology and co-continuity of the blends 
Blend morphologies are investigated by both solvent extraction technique and SEM. Results 
from PCL selective extraction (table 3.4) clearly indicates that, for all range of viscosity ratios and 
independently of CB filler addition, PCL phase is strongly interconnected in these 60/40 w/w 
blends and the blend morphology is essentially co-continuous. These results are in agreement 
with those of Cayla et al. concerning PP/PCL blends filled with carbon nanotubes [18]. In this 
study, PP/PCL blend with a composition of 60/40 w/w exhibits around 80% PCL connectivity. 
Furthermore, PCL phase connectivity shows an increase with increasing PCL viscosity and 
decreasing PP viscosity. This tendency might be explained by faster coalescence phenomenon of 
PCL droplets in case of high viscosity ratios K compared to lower K. Interestingly, by comparing 
results of neat and filled blends, it appears that dispersion of CB fillers decreases PCL phase 
connectivity for all range of viscosity ratio. 
In addition to the solvent extraction technique, SEM observation shows various co-continuous 
morphologies depending on K (figure 3.2). The polydispersity of the size of the PCL domains is 
quite large. Each sample contains small domains on the order of a micron diameter proving that 
PCL phase is not fully connected and some droplets are not percolated (connectivity values are 
lower than 100%). Sample B0.06 shows rather circular domains. Some of them seem to be closed 
explaining qualitatively the small co-continuity. Filled samples B0.3 and B1.1 (figure 3.2, pictures 
d and f) contain large PCL domains of non circular shape which seem rather deep accounting for 
the increase in co-continuity. On increasing the viscosity ratio, large pores statistically more open 
are observed. 
 
III.2. Localization of CB-fillers 
III.2.1. Calculation of the wetting parameter 
Interactions between the polymer phases and the particles (through the wetting parameter) are 
often used to explain filler localization in immiscible polymer blends. We propose to estimate the 
wetting parameter ω for CB filled PP/PCL blends by considering surface energy values for the 
polymers and fillers found in the literature [2, 18-21]. These values are available in table 3.5. 
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Table 3.5: Surface tension values and its components (dispersive and polar) of PP, PCL and CB found in the 
literature. 
 γ(mJ/m²) γd(mJ/m²) γp(mJ/m²) 
PPa 20.7 20.6 0.1 
PCLa 27 23.7 3.4 
CBb 55 51-49 4-6 
CBc 108.1 108.1 0.7 
γd and γp are respectively dispersive and polar components of surface energy γ. 
a : values found in [18]; 
b: values found in [2, 19, 21] 
c: values found in [19, 20] 
 
From these values, the wetting parameter can be calculated using either a geometric average, 
more appropriate for filled polymer systems (with high differences in surface energy), or a 
harmonic average, in case of small differences in surface energies (for neat polymer blends). 
Equations for these models are respectively given in (3.2) and (3.3). 
ppdd
21212121 22 γγγγγγγ −−+=−    (3.2) 
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The calculated interfacial energies for both harmonic and geometric mean equations are available 
in table 3.6. 
Table 3.6: Interfacial energies between different components of blend (polymer-polymer or CB-polymer) using 
geometric and harmonic mean equations. The two extreme values of γCB (b and c) are considered in the calculations. 
 
Interfacial energy 
(mJ/m²)  
(geometric mean) 
Interfacial energy 
(mJ/m²)  
(harmonic mean) 
γPP-PCL 2.3 3.2 
γCB-PCL b: 4.9 c: 30.8 b: 9.6  c: 55 
γCB-PP b: 10.1 c: 33.9 b: 17 c: 59 
 
Then, using equation (3.1), we can estimate the wetting parameter for PP/PCL/CB system (given 
in table 3.7). 
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Table 3.7: Wetting parameter of blends as calculated using geometric and harmonic mean equations. The two 
extreme values of γCB (b and c) are considered in the calculations. 
 
Wetting parameter  
(geometric mean) 
Wetting parameter  
(harmonic mean) 
Prediction 
ωPP-PCL
b -2.26 -2.31 CB in PCL 
ωPP-PCL
c -1.35 -1.25 CB in PCL 
 
The wetting parameter estimated for this system, according to surface tension values found in the 
literature, lies in the range -2.3<ω<-1.3, whatever the method used for its determination. Thus, 
whatever the value of CBγ , ω is lower than -1, meaning CB should be preferentially localized in 
PCL phase. However, one of the extreme values calculated (-1.25) is not so far from -1 and we 
can wonder if the difference is significant. Elias et al. reported a selective localization of 
hydrophobic silica at the PP/PS blend interface and in the PP with a wetting parameter ω=-1.13 
[1]. Conversely, Cayla et al. and Feng et al. reported preferential filler localization in one polymer 
phase for wetting parameters equal to -1.14 and -1 respectively [14, 18]. Taking into account the 
uncertainly on the surface tension values, the tendency is a preferential affinity to the PCL phase. 
This theoretical prediction cannot explain the experimental observations by OM and TEM 
(figures 3.3 and 3.4 respectively) which show that filler localization varies by changing the 
viscosity ratio K. So, in the present case, filler localization cannot be only explained by 
thermodynamic considerations and viscosity ratio seems to be an important factor. 
 
III.2.2. Influence of viscosity ratio  
Our observation shows that particles preferentially locate in the highest viscosity phase (at least 
when the difference in viscosity is large), regardless of its chemical nature (PP or PCL) (figure 3.3 
pictures b and f, figure 3.4 pictures a and e). This result is not in agreement with the conclusions 
of Feng et al. who studied localization of CB fillers in PP/PMMA blends [14]. In their paper, 
fillers are found preferentially in the lowest viscosity PP phase when PMMA viscosity is 
increased. Nevertheless, some parameters like blend composition (PMMA dispersion in PP 
matrix) or blending procedure (three components added in the same time in the extruder) might 
explain this different result. Indeed, authors conclude without considering the preferential 
incorporation of CB fillers in PMMA phase in the early stages of the mixing due to high 
difference in glass transition temperature of PMMA (around 100°C) and melting point of PP 
(around 160°C). However, our result is in agreement with the conclusion of Persson et al. [17].  
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Moreover, the blend with viscosity ratio close to one (figure 3.3 picture d) presents selective 
localization of CB fillers at the blend interface. This selective localization at the interface is clearly 
showed by increasing TEM magnification on figure 3.4 (picture b). Samples with intermediate 
viscosity ratios, B0.3 and B3.5 (figure 3.3 pictures c and e, respectively) present a shared 
distribution of the fillers between the higher viscosity phase (respectively PP and PCL) and the 
interface. So, it appears that viscosity ratio strongly influences final localization of CB fillers in 
PP/PCL co-continuous blends. 
These different localizations may explain, at least qualitatively, the morphologies observed upon 
addition of CB (figure 3.2). For instance, when CB is added to the blend where K<<1 (B0.06), 
the filler localization in PP phase tends to increase its viscosity, leading to more efficient breakup 
of the PCL domains and resulting in finer morphology (figure 3.2 pictures a and b). In the 
opposite, CB selective localization in PCL phase of the blend with K>>1 (B14.7) makes droplet 
breakup even more difficult, resulting in bigger PCL domains size (figure 3.2 pictures i and j). 
The huge decrease of PCL domains size observed in the blend with intermediate viscosity ratio 
(B0.3) can be due to both increase of PP viscosity and compatibilizing effect of CB-fillers which 
locate in the PP and at the interface (figure 3.2 pictures c and d). Similarly, the selective 
localization of fillers at the blend interface, in sample with viscosity ratio close to one (B1.1), is 
believed to promote the more elongated structures, compared to neat blend, thanks to interface 
stabilization (figure 3.2 pictures e and f). 
 
III.3. Mechanisms involved in filler localization  
III.3.1. Filler migration to the blend interface 
If it is evidenced experimentally that viscosity ratio acts on CB-fillers localization, it is also 
important to study how it acts on fillers and which mechanisms are involved to reach the final 
localization. To discuss this point, it should be reminded that the mixing procedure used in this 
work consists in melting the two polymeric phases before addition of CB-fillers. This procedure 
implies that fillers are randomly dispersed within the molten blend at the beginning of the mixing. 
Thus, directly after dispersion, one filler particle can meet, randomly, PP phase, PCL phase or 
blend interface. The probability to meet PP phase is almost twice higher than to meet PCL phase 
with a blend composition of 64/36 v/v. The initial position of particles is unknown but the 
presence of some particles at the blend interface can be observed for all samples (figures 3.3, 3.4 
and 3.5) meaning that fillers can meet the interface whatever the viscosity ratio. From sample 
with K≈1 (B1.1) which exhibits selective localization of fillers at the blend interface, it can be 
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deduced that, whatever their initial position, fillers meet the interface during mixing. We should 
now determine which mechanisms make this meeting possible. Let us consider self diffusion of 
the particles by Brownian motion. The diffusion coefficient D0 of a spherical particle of radius r 
in a fluid with viscosity η at temperature T is given by the Stokes-Einstein equation (3.4). 
r
TkD B
piη60
=        (3.4) 
Where kB is the Boltzmann constant. tD is defined as the time for a particle to diffuse on a 
distance r equal to its radius and is given by equation (3.5). 
0
2
6D
r
tD =        (3.5) 
If we consider CB particle size r=200 nm and η=40Pa.s (for PCL1, i.e. the lower viscosity 
polymer used in this study), we find tD≈200s at T=473K. Thus, in the time scale of the mixing 
(≈600s), particle diffusion by Brownian motion is not important for the lowest viscosity polymer 
used in this work and becomes negligible for higher viscosity polymers (the same calculation 
gives tD≈750s in PCL2). High viscous matrixes like polymer blends avoid particle diffusion by 
Brownian motion. So, fillers cannot move under static conditions and their motion is only 
induced by the shear. Same conclusion has already been explained by some other authors [8, 19, 
22]. Moreover, blend interface is deformed by the shear and moves, so the meeting can also 
occur without self-motion of the particles. 
 
III.3.2. Forces applied on a particle at the blend interface 
Thanks to shear-induced motion, convection, droplet breakup and interface deformation, fillers 
meet the blend interface during mixing. Then, depending on viscosity of the surrounding phases, 
we pointed out experimentally that either fillers are extracted from the interface towards the 
higher viscosity phase (for K<<1 and K>>1, B0.06 and B14.7 respectively), regardless of its 
chemical nature (PP or PCL), or they stay at the blend interface, for viscosity ratio K≈1 (B1.1). 
The latter case means clearly that when fillers reach the interface, polymeric phases with same 
viscosity cannot extract them from the interface neither in one phase nor in the other one. So, 
there is a clear connection between filler final localization and blend viscosity ratio. In order to 
investigate in details the mechanism for filler localization in these blends, we propose to focus on 
the short period of time during mixing when one filler's particle meets the interface thanks to 
shear-induced motion and interface deformation. 
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From fluid mechanics, it is known that when a particle is suspended in a flowing fluid, this fluid 
applies a drag force on the particle in the direction of the flow. This approach is described in the 
work of Stokes [23]. More recently, Nagarkar et al. described the extraction of silica particles 
from the interface of a polyisobutylene (PIB)/ poly(ethylene oxide) PEO blend thanks to the 
application of a force, normal to the interface, related with a flow stress [24].  
Let us now consider our system in which a particle is localized at the blend interface. We can 
imagine that this particle undergoes two drag forces Fm and Fd, applied by each polymeric phase 
(PP and PCL respectively). Each applied drag force originates from polymer flow and tends to 
extract the particle from the interface. The figure 3.6 is a scheme presenting the applied drag 
forces on a particle at the blend interface. 
Fm
Fd
rf
θ
PP
PCL
 
Figure 3.6: schematic representation of a particle at the PP/PCL blend interface. This particle undergoes two drag 
forces; Fd from PCL phase and Fm from PP phase. 
  
Since the particle is localized at the blend interface, the two polymer phases cannot act on its 
entire surface and consequently the drag forces probably depend on the surface contact between 
the filler and the polymer phase. The drag force can thus be written as a stress τ times a surface S 
(3.6). 
SF ×= τ       (3.6) 
 The surface S of the particle which is in contact with one polymer phase can be expressed as a 
function of the contact angle of the particle at the interface θ (3.7). 
)cos1(2 2 θpi ±= rS       (3.7) 
Thus, we define a stress ratio Fd/Fm. If we assume that the stresses applied by each polymer 
phase on the particle mainly depend on phase viscosity, the balance of the drag forces only 
depends on the contact angle θ and on the blend viscosity ratio K= ηd/ηm (3.8). 
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Figure 3.7: TEM picture of sample with K≈1 (B1.1). CB Fillers can be found at the blend interface without any 
preferential wetting between PP and PCL. 
 
From TEM observation on sample with viscosity ratio close to one (figure 3.7), CB fillers at the 
interface don’t present preferential wetting by one phase. According to TEM investigation, we 
roughly estimate the contact angle θ of one CB particle at the interface as 60°< θ < 120°. In this 
range of values, Fd/Fm varies from 0.33K to 3K. Thus, depending on K, different regimes can be 
distinguished. First, for K≈1 (sample B1.1), Fd/Fm takes values centered around 1, meaning that 
when a particle reaches the interface under shear-induced motion, applied forces by the 
polymeric phases on this particle are very similar. Thus, the particle is not extracted from the 
interface since the two applied forces almost cancel each other. Finally, fillers stay at the blend 
interface, thanks to what can be called “viscosity stabilization”. If K≠1, we should consider two 
regimes. In the case where K is very different from 1 (samples B0.06 and B14.7), Fd/Fm is also 
very different from 1 (either much higher or much lower). One of the applied forces acting on 
the particle is much more important than the other one leading to the extraction of the filler from 
the interface towards the phase applying the highest force (i.e. the highest viscosity phase 
regardless of its chemical nature, PP or PCL). Finally, for intermediate cases where K≠1 but 
tends to 1 (samples B0.3 and B3.5), Fd/Fm varies between 1 and lower or higher values 
respectively. Then, depending on contact angle value when the filler meets the interface, one part 
is extracted towards the highest viscosity phase while another part remains at the interface, as it 
can be seen on OM and SEM micrographs (figure 3.3 and 3.5 pictures b and d). This leads to a 
shared distribution of the fillers between the interface and the highest viscosity phase. 
 
IV. Conclusion 
CB-filled PP/PCL co-continuous blends with different viscosity ratios K=ηd/ηm (with K from 
0.06 to 14.7) have been prepared by melt mixing. Polymer phases were premixed before CB filler 
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dispersion in order to avoid particles incorporation in the phase that melts first (i.e. PCL). PCL 
phase continuity was checked by selective extraction experiments and filler localization was 
investigated by SEM, TEM and OM observations. One might note that the existence of co-
continuity which is important to obtain a macroscopic property like conductivity is independent 
of the localization and does not affect the conclusions of this paper. It was found that blend 
viscosity ratio strongly influences filler final localization. Indeed, CB fillers were found to locate 
in the higher viscosity phase, either PP or PCL, regardless of its chemical nature although the 
thermodynamic prediction would be location in the PCL phase. Interestingly, viscosity ratio close 
to one leads to selective filler localization at the blend interface. These results are accounted for 
by the balance between the viscosity-induced forces acting on fillers when they meet interfaces in 
the blend thanks to shear-induced motion and interface deformation. While they are localized at 
the interface for short periods of time, filler particles or aggregates undergo drag forces from the 
surrounding phases. The force balance mainly depends on viscosity ratio and tends to extract 
fillers from the interface towards the highest stress-applying phase. So, depending on the balance 
of the drag forces applied onto the particle, either one phase or the other can extract it from the 
interface towards the highest viscosity phase (applying the most important force). For the special 
case where K is close to one, fillers selectively localize at the blend interface since applied forces 
cancel each other and no one of the phases can extract fillers. Thus, by considering polymers 
with the same melt viscosity, it is possible to “stabilize” fillers at the blend interface and, for 
instance, it could be possible to reduce the percolation threshold by taking advantage of viscosity-
induced localization. 
The effect of blend viscosity ratio on filler localization has also been studied by in-situ 
modification of the PCL phase viscosity using surfactants (see the “Annexe 1” part). 
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CHAPITRE 4: INFLUENCE OF PROCESSING CONDITIONS ON CB-FILLERS 
LOCALISATION IN IMMISCIBLE PP/PCL BLENDS 
I. Introduction 
Immiscible polymer blends filled with particles are the subject of extensive research for years. It 
is proposed that filler localization in the blend is governed by thermodynamics, through the 
wetting coefficient which represents the affinity of the particle for each polymer phase. Thus, 
Sumita et al. found good agreement between theoretical prediction and experimental 
observations concerning CB fillers localization in two different blends: high density polyethylene 
(HDPE)/PP and poly(methyl methacrylate) (PMMA)/PP [1, 2]. However, kinetic parameters 
must also be taken into account when filler localization is studied. Baudouin et al. showed that 
the mixing procedure, and more accurately the order of introduction of the components alters 
the localization of carbon nanotubes (CNT) in blends of ethylene-acrylate copolymer (EA) and 
polyamide-12 (PA). Indeed, CNT are localized at the blend interface when mixed simultaneously 
with both phases but when the mixing sequence involves a premixing in PA phase, CNT remain 
inside PA domains [3, 4]. The effect of phase viscosity has been studied by some authors with 
contradictory conclusions: a part of them observed that fillers preferentially locate in the less 
viscous phase while few others found the opposite tendency, i.e. filler localization in the higher 
viscosity phase [5-9]. 
Selective localization of CB in immiscible PP/PCL blends was investigated in our previous work 
[10]. By dispersing CB particles after melting of the two polymer phases, it was found that filler 
localization strongly depends on blend viscosity ratio. This localization, differing from 
thermodynamical expectation which predicts a selective localization of the fillers in the PCL 
phase, was explained by a two-step mechanism. Quickly after filler dispersion, CB particles meet 
the blend interface thanks to shear-induced motion and interface deformation. Then, while fillers 
are localised at the blend interface for a short period of time, they undergo competitive drag 
forces from both polymer phases. Each force, originating from polymer flow, mainly depends on 
phase viscosity and tends to extract fillers from the interface towards the polymer phase. Thus, 
CB particles are extracted from the interface to the highest force-applying phase, i.e. the phase 
with the highest viscosity, regardless of its chemical nature (PP or PCL). In the special case where 
the viscosity ratio is close to one, the two forces almost counterbalance each other leading to 
“stabilization” of the fillers at the blend interface. 
The aim of this work is to study the importance of the mixing procedure in comparison with 
viscosity effects emphasized previously. We first investigate the effect of several mixing 
parameters on CB-fillers localization: mixing procedure, mixing time and shear rate (through the 
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screw speed). Four mixing procedures are used in the following: “one shot” consists in mixing 
simultaneously the three components, “blend first” consists in premixing the two polymer phases 
before addition of the particles, “PP first” and “PCL first” consist in premixing the fillers in one 
phase (PP and PCL respectively) before addition of the second polymer phase. 
To avoid the direct influence of viscosity (emphasized in a previous work), PP2/PCL2 blend 
with viscosity ratio close to one is first considered before comparing the relative importance of 
viscosity ratio and mixing procedure.  
  
II. Results 
II.1. CB-fillers localization as a function of mixing parameters 
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Figure 4.1: complex viscosities at 200°C for neat and CB-filled PP2 and PCL2. PP and PCL are respectively filled 
with 8 and 11% wt CB (in order to obtain a final CB content of 5 phr in the PP/PCL 60/40 blend). Neat polymers 
are in open symbols and filled ones are in closed symbols. The shaded zone corresponds to the apparent shear in the 
extruder. 
 
The complex viscosities at 200°C for the filled and unfilled polymers are presented in figure 4.1. 
Zero shear viscosity and viscosity during mixing at 20 and 150rpm (corresponding to apparent 
shear of 70s-1 and 520s-1 respectively) are listed in table 4.1. PCL2 shows Newtonian behavior 
while PP2 presents shear-thinning behavior. The addition of CB fillers leads to an increase in 
complex viscosity for both PP2 and PCL2 on all the range of frequencies, with a factor 1.7 for 
PP and 1.2 for PCL. The increase in viscosity is not proportional to the content of CB inserted in 
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each phase and depends on the chosen polymer, denoting a different kind of dispersion of the 
filler in the parent polymers. 
Table 4.1: Zero shear viscosity and viscosities at 20rpm (70s-1) and 150rpm (520s-1) for neat and CB-filled PP2 and 
PCL2 (at 200°C). 
Polymers 
Zero shear viscosity (Pa.s) 
at 200°C 
Viscosity at 70s-1  (Pa.s) 
and 200°C 
Viscosity at 520s-1  (Pa.s) 
and 200°C 
PP2 323 173 89 
PCL2 218 194 151 
PP2+CB 557 277 113 
PCL2+CB 275 248 240 
 
II.1.1. Mixing procedure 
The four mixing procedures described above have been used with a fixed screw speed of 20rpm. 
Depending on the polymer phase in which the CB particles are initially inserted, the viscosity 
ratio changes slightly from one blend (realized with a given mixing procedure) to another one. 
Table 4.2 gives the initial viscosity ratios for each PP2/PCL2 blend. Mixing procedures 1 and 2, 
in which CB-fillers are not premixed within one polymer phase, present the same initial viscosity 
ratio as the neat blend. 
Table 4.2: Viscosity ratios for the PP2/PCL2 blends obtained with various mixing procedures (called “Mix”). 
 Neat blend Mix 1 Mix 2 Mix 3 Mix 4 
Initial viscosity ratio (20rpm) 1.1 1.1 1.1 0.7 1.4 
Extracted phase (%) 81±1 88±1 84±2 92±1 82±1 
 
The results of the solvent extraction (given in table 4.2) clearly indicate that the five samples are 
co-continuous since extracted phase is always higher than 80%. No major differences can be seen 
between the neat blend and filled ones, in terms of PCL phase connectivity, upon addition of CB 
fillers. 
SEM micrographs of the blends after PCL selective extraction are given in figure 4.2. This 
technique allows easy identification of the two phases, since PCL minor phase has been 
selectively extracted in dichloromethane and corresponds to the holes on the pictures. 
The addition of the particles and the blending procedure do not affect dramatically the blend 
morphology. The size of the PCL domains remains similar for the five samples. In all cases, the 
polydispersity of the domain size is quite large with small droplets of 1 micron which seem 
isolated while bigger domains (approximately 10 to 20µm diameter) might be connected. In 
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pictures b and c, the extracted domains present a roughness of the interface, in opposite to 
smooth interfaces observed in pictures a, d and e. 
 
a 
 
b 
 
c 
 
d 
 
e 
Figure 4.2: SEM micrographs after PCL extraction for a) neat PP2/PCL2, b) mixing procedure 1, c) mixing 
procedure 2, d) mixing procedure 3 and e) mixing procedure 4. 
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Figure 4.3: OM pictures for a) PP2/PCL2 neat blend, b) mixing procedure 1, c) mixing procedure 2, d) mixing 
procedure 3 and e) mixing procedure 4. 
 
OM pictures of the blends are given in figure 4.3. The phase identification is carried out by 
comparison with SEM pictures after PCL extraction. Picture a presents OM picture for a neat 
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blend and pictures b, c, d and e depict CB-filled blends. On picture a, holes can be seen, 
originating from PCL domain detachment during the microtomic cut of the samples due to poor 
adhesion between the two phases. The blend interface is difficult to observe, since there is no 
strong optical contrast between the two phases. On pictures b, c, d and e, the optical contrast 
between one dark phase (rich in CB) and one white phase (without fillers) allows easy 
investigation of CB filler localization in the blend. As demonstrated in our previous work [10], 
CB incorporation in the blend by mixing sequence 2 “blend first” (figure 3 picture b) leads to 
selective localization at the blend interface for blend viscosity ratio close to one. By comparison 
between pictures b and c, it appears that filler localization changes between mixing sequence 1 
and 2 (“one shot” and “blend first” respectively). Indeed, when mixed simultaneously with 
polymer phases, CB fillers are localized both at the interface and into PCL phase.  
Concerning premixing procedures, it is interesting to point out that CB fillers are selectively 
located in PP and PCL for “PP first” (mixing procedure 3) and “PCL first” (mixing procedure 4) 
respectively. They remain in the phase where they have been premixed, whatever its chemical 
nature (i.e. PP or PCL), after 10 minutes mixing. This is confirmed by TEM observations (figure 
4.4). 
 
a 
 
b 
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c 
 
d 
Figure 4.4: TEM micrographs for a) mixing procedure 1 “one shot”, b) mixing procedure 2 “blend first”, c) mixing 
procedure 3 “PP first” and d) mixing procedure 4 “PCL first”. 
 
II.1.2. Mixing time 
The effect of mixing time is investigated by focusing on PP2/PCL2 sample obtained with mixing 
procedure 4 “PCL first”. As shown previously, this mixing procedure allows localization of fillers 
in PCL phase after 10 minutes mixing. The mixing time is varied from 10 to 30 minutes with 
fixed screw speed of 20rpm. 
Table 4.3: Percentages of extracted PCL phase for PP2/PCL2 blends obtained with mixing procedure 4 and various 
mixing times. 
 10 minutes 30 minutes 
Extracted phase (%) 82±1 78±2 
 
The evolution of the morphology with mixing time is checked by solvent extraction technique 
(table 4.3), OM, SEM and TEM (figure 4.5). From table 4.3, it appears that PCL phase 
connectivity is similar for 10 and 30 minutes mixing. Moreover, the blend morphology is very 
similar whatever the mixing time (figure 4.5 pictures a and b). 
 
 
 
  
Chapitre 4: Influence of processing conditions… 
 
114 
10 minutes mixing 30 minutes mixing 
 
a 
 
b 
12 µm
 
c 
12 µm
 
d 
 
e 
 
f 
Figure 4.5: SEM, OM and TEM micrographs for PP2/PCL2/CB 60/40/5 blends obtained with mixing procedure 4. 
The mixing time is 10 (a, c and e) or 30 minutes (b, d and f). 
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According to pictures c and d in figure 4.5, filler localization does not change much with mixing 
time. Indeed, CB is essentially localized in PCL phase for both samples. However, by focusing on 
blend interface, it can be seen that after 30 minutes mixing, a part of the CB fillers is located at 
the interface. In the opposite, the sample obtained after 10 minutes mixing shows empty 
interfaces. As a conclusion, the amount of CB fillers at the interface seems to increase with 
mixing time for this blend (with viscosity ratio close to one). 
 
II.1.3. Shear rate 
The influence of shear rate is studied by varying screw speed during compounding of PP2/PCL2 
blends obtained with mixing procedure 4 “PCL first”. Two speeds are used, 20 and 150rpm, with 
fixed mixing time of 10 minutes. Because of the non Newtonian behavior of the polymers we 
used, changing the shear rate induces a change in phase viscosity and consequently in viscosity 
ratio. Table 4.4 presents the viscosity ratios for PP2/PCL2 blends obtained with mixing 
procedure 4 for different mixing speeds. 
Table 4.4: Viscosity ratios for the PP2/PCL2 blends obtained with mixing procedure 4 and various mixing speeds. 
 20rpm 150rpm 
Initial viscosity ratio (Mix4) 1.4 2.7 
 
Increasing the shear rate from 70s-1 (i.e. screw speed of 20rpm) to 520s-1 (i.e. screw speed of 
150rpm) leads to double the value of the blend viscosity ratio. This is explained by both the quasi 
Newtonian behavior of PCL2 and the shear thinning behavior of PP2 and should be considered 
carefully when results are analyzed. 
Table 4.5: Percentages of extracted PCL phase for PP2/PCL2 blends obtained with mixing procedure 4 and various 
mixing speeds. 
 20rpm 150rpm 
Extracted phase (%) 82±1 80±5 
 
Solvent extraction (available in table 4.5) indicates similar PCL phase connectivity for samples 
obtained at different mixing speeds. So, both samples exhibit co-continuous morphologies. 
However, SEM observation after PCL extraction (figure 4.6 pictures a and b) shows different 
domains size depending on the shear rate. If the biggest domains have approximately the same 
size in both cases, sample obtained with the highest shear rate exhibits a more important amount 
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of small domains. Generally, the size of the domains seems to be reduced when the mixing speed 
is increased. 
Figure 4.6 shows that filler localization is similar whatever the shear rate. For both samples, CB 
fillers are found in the PCL phase (figure 6 pictures c and d). A careful observation of the 
interfaces indicates the presence of fillers at the blend interface for the highest shear rate (figure 
4.6 pictures e and f). Thus, increasing the shear rate seems to promote the localization of fillers at 
the blend interface. 
20rpm 150rpm 
 
a 
 
b 
15 µm
 
c 
15 µm
 
d 
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e 
 
f 
Figure 4.6: SEM, OM and TEM micrographs for PP2/PCL2/CB 60/40/5 blends obtained with mixing procedure 4. 
The screw speed is 20 (a, c and e) or 150 rpm (b, d and f). 
 
II.2. Highlight of CB-fillers transfer 
It has been pointed out in our previous study that the viscosity ratio strongly influences filler 
localization in PP/PCL blends [10]. Using the mixing procedure 2 “blend first”, it was found that 
fillers localize in the highest viscosity phase of the blend, regardless of its chemical nature. In this 
part, we check the validity of this finding with a different blending sequence. Mixing procedure 4 
“PCL first” has been chosen since it allows easier observation of viscosity effect by filler transfer 
from the minor phase (i.e. PCL) towards the matrix (i.e. PP) in optical microscopy. 
Complex viscosities versus frequency for neat PP and filled PCL are given in figure 4.7. Three 
blends with different viscosity ratios are considered, from K>>1 where filled PCL phase is much 
more viscous than PP phase (PP1/PCL3+CB), via K close to one (PP2/PCL2+CB), to K<<1 
where filled PCL phase is less viscous than PP matrix (PP4/PCL1+CB). 
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Figure 4.7: complex viscosities at 200°C for neat PP and PCL filled with 11% wt CB (in order to obtain a final CB 
content of 5 phr in the PP/PCL 60/40 blend). PP are in open symbols and filled PCL are in closed symbols. The 
shaded zone corresponds to the apparent shear in the extruder. 
 
Table 4.6: Percentages of extracted PCL phase for blends obtained with mixing procedure 4 and various viscosity 
ratios. 
 K>>1 K≈1 K<<1 
Extracted phase (%) 88±2 82±1 60±5 
 
Table 4.6 gives PCL phase connectivity as a function of blend viscosity ratio. According to 
solvent extraction technique, these three blends are essentially co-continuous since PCL phase 
connectivity is quite high in all cases, at least equal to 60% or higher. However, the percentage of 
extracted PCL phase varies depending on viscosity ratio. Indeed, for K>>1 and K close to one, 
PCL phase continuity remains high (i.e. higher than 80%) but for K<<1 PCL phase is much less 
connected (60%). Such a tendency has already been observed for mixing sequence 2 “blend first” 
in our previous study [10]. 
SEM and TEM micrographs and OM pictures are presented in figure 4.8. From OM 
observations, we can see that fillers remain into PCL phase when PCL viscosity is higher or equal 
to PP viscosity (figure 4.8 pictures d, g and e, h respectively). Interestingly, when PP viscosity 
overcomes PCL viscosity, fillers are found in both PCL and PP phases (figure 4.8 pictures f and 
i). This observation denotes fillers transfer from the PCL phase to the PP matrix, under the 
influence of viscosity ratio. 
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K>>1 (≈20) K≈1 (≈1.4) K<<1 (≈0.09) 
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Figure 4.8: SEM, OM and TEM micrographs for PP/PCL/CB blends with various viscosity ratios and obtained with 
mixing procedure 4 “PCL first”. 
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III. Discussion 
III.1. Influence of mixing parameters on filler localization 
III.1.1. Effect of mixing procedure 
Mixing procedure has an important effect on filler localization. Indeed, each different mixing 
procedure leads to different filler localization. When the viscosity ratio is about one, the mixing 
procedure 2 “blend first” allows to localize CB fillers selectively at the blend interface while 
blends obtained with mixing procedure 1 “one shot” show a shared distribution of the CB in the 
PCL phase and at the blend interface (figure 4.3 pictures b and c). The result obtained for mixing 
procedure 2 “blend first” has already been explained in our previous paper where the role of 
phase viscosity was emphasized [10]. When CB particles reach the interface thanks to shear 
induced motion and interface deformation, they undergo two drag forces from each polymer 
phase, which tend to extract them from the interface. These forces, mainly linked to the viscosity 
of the two phases, can cancel each other when the viscosity ratio is close to one (when polymer 
phases have same viscosity), leading to “viscosity stabilization” of the particles at the blend 
interface. 
The different localization between mixing sequences 1 and 2 may be explained by the difference 
in the melting point of the two polymers. PP has a melting point around 160°C and PCL has a 
melting point around 60°C. During early stages of the mixing, PCL melts before PP because of 
its lower melting point, leading to a preferential wetting of CB particles by PCL phase. Thus, a 
part of the fillers is incorporated into PCL phase while some other can reach and stay at the 
interface according to “viscosity stabilization” proposed in our previous work [10]. That’s why 
the mixing procedure 1 “one shot” leads to shared localization of CB into PCL and at the 
interface. In mixing procedure 2 “blend first”, this phenomenon can be avoided since polymers 
are melted first, before addition of CB fillers. 
In blends prepared with mixing procedures 3 and 4 (“PP first” and “PCL first” respectively), 
which require to premix fillers within one phase before addition of the second phase, fillers 
remain in the phase where they have been premixed, whatever its chemical nature (figure 3 
pictures d and e). 
By taking surface tension values in the literature, we previously demonstrated that CB fillers have 
a preferential thermodynamic affinity for the PCL phase [10]. Nevertheless, in these experiments, 
it cannot be observed any thermodynamically driven transfer of the particles from the less 
interacting phase to the preferred one (from PP to PCL in mixing procedure 3 “PP first”), as 
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found in work of Gubbels et al. concerning CB fillers in PE/PS blends [11]. This denotes that 
kinetic parameters overcome thermodynamics and control filler localization in our system. 
Such an effect of premixing step has been reported by some other authors [3, 12, 13]. Baudouin 
et al. [3] show that carbon nanotubes fillers (CNT) are localized at the blend interface when 
mixed simultaneously with both ethylene-acrylate copolymer (EA) and polyamide-12 (PA). If 
they are first premixed with PA phase of the blend, they remain in that phase after compounding. 
The authors argue that PA adsorbs on fillers during premixing step. So, when mixed with the 
second phase, adsorption of EA on the fillers cannot occur, avoiding interface localization of the 
particles. This is explained by the fact that CNT present a preferential affinity to the PA phase. 
Thus, a premixing step of the fillers in EA less favorable phase does not lead to selective 
localization in that phase but to interface localization since EA chains can be replaced more easily 
at the CNT surface by PA chains than the opposite. More generally, Zaikin et al. [13] explain that 
fillers remain in the phase where they  have been premixed because of high energy of adsorption 
of macromolecules on their surface. It can be difficult, or long, to desorb polymer chains from 
the particles and change their localization. This concept may explain why, in our work, CB fillers 
remain in the phase where they have been premixed. 
Another parameter which needs to be taken into account is the probability for a particle to meet 
the blend interface. Indeed, in mixing procedure 2 “blend first”, this probability is quite high 
since interfaces have already been created by mixing of the two polymer phases when filler 
dispersion is carried out. Filler/interface collisions are likely to happen and thus particles may be 
stabilized by viscosity effects. In blending sequences 3 and 4 (“PP first” and “PCL first” 
respectively), filler localization at the interface not only requires particles to meet the blend 
interface but also interfaces to be created by mixing. In addition, the development of the 
interface during mixing is affected by many parameters like, for instance, blend viscosity ratio and 
surface tension, which are modified when the blending procedure is changed. The required time 
to complete these two steps (interface development and filler / interface encounters) might be 
longer than the experimental mixing time. One way to confirm the latter hypothesis is to increase 
the experimental mixing time, as discussed hereafter.  
 
III.1.2. Effect of mixing time  
Before discussing effect of mixing time on filler localization, it is necessary to check 
morphological changes during compounding time. From solvent extraction technique and SEM 
observations on PP2/PCL2/CB blends obtained with mixing procedure 4 “PCL first” and 
different mixing times (table 4.3 and figure 4.5 pictures a and b, respectively), no dramatic change 
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neither in PCL phase connectivity nor in sample morphology can be noticed by increasing mixing 
time from 10 to 30 minutes. 
However, an interesting change in filler localization is denoted with increasing mixing time. Even 
if fillers essentially seat in the PCL phase, the proportion of CB particles localized at the blend 
interface is much more important after 30 minutes than after 10 minutes (figure 4.5). This 
experimental observation is in total agreement with the two hypotheses expressed in paragraph 
III.1.1. An increased mixing time might allow a higher probability of encounters between the 
interface and CB particles and could let more time to partially desorb PCL chains from CB 
surface leading to partial particle wetting by PP phase (but this is not proved experimentally), 
these two parameters explaining the increasing amount of CB particles stabilized at the blend 
interface by viscosity effects. This finding raises a question: is it possible to reach selective filler 
localization at the interface (like in mixing procedure 2 “blend first”), by increasing even further 
the mixing time in blending sequence 4 “PCL first”? It is not sure since the required time to 
reach this state is probably very long, on the order of several hours. Practically, thermal 
degradation of the molten blend would occur before particles transfer from PCL phase to the 
interface is completed. Anyway, this experiment confirms our hypotheses by showing a clear 
tendency of the particles to accumulate at the interface with increasing mixing time. Moreover, it 
also attests that filler localization in mixing procedure 3 and 4 (“PP first” and “PCL first” 
respectively) is mainly governed by kinetic considerations. 
 
III.1.3. Effect of mixing speed  
Another way to increase the probability of meeting between particles and blend interface, and/or 
to promote polymer desorption from filler surface, could be to increase shear rate during mixing. 
However, comparison between samples obtained with different shear rates (i.e. different screw 
speeds) must be taken with care since this parameter leads to several changes. 
First of all, considering mixing speeds of 20 and 150rpm (70 and 520s-1 respectively, according to 
the supplier of the micro compounder), modifies the blend viscosity ratio by acting on polymer 
melt viscosities. Thus, it can be seen in table 4.4 that viscosity ratio doubles when shear rate is 
increased as mentioned above (1.4 at 20rpm and 2.7 at 150rpm) and viscosity effect might 
consequently be changed. 
Then, even if PCL phase connectivity seems to be similar in both samples (table 4.5), blend 
morphology varies with increasing mixing speed (figure 4.6 pictures a and b). With high shear 
rate, a finer morphology is observed. PCL domains seem to be more numerous and smaller with 
150rpm speed compared with 20rpm. Such an evolution of the morphology with increasing shear 
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rate has been reported in the literature by Sundararaj et al. concerning a blend of polystyrene (PS) 
and polypropylene (PP) with dispersed morphology [14]. In their paper, an increase of the shear 
rate from 30 to 130s-1 divides the average droplet size by a factor of two. Our system is different 
since coalescence of the PCL phase occurs leading to a co-continuous morphology, but we can 
reasonably think that increasing the shear rate also leads to the reduction of PCL droplets size. 
Thus, even if coalescence phenomenon occurs, the PCL connected channels are narrowed.     
Figure 4.6 shows the tendency of CB fillers to accumulate at the blend interface for high shear 
rate. Again, this observation agrees with the theory expressed before. By increasing shear rate, a 
finer morphology is formed, leading to higher amount of interface and consequently higher 
probability of meeting between the interface and particles. In addition, the number of shear 
induced collisions between particles and interface increases with increasing shear rate. It might 
also act on polymer desorption, but it cannot be proved by this experiment. Nevertheless, shear 
rate affects the blend viscosity ratio which becomes slightly different from one (i.e. 2.7 at 
150rpm) but it has been observed in our previous study that fillers could still be stabilized at the 
interface with values ranging from 0.3 to 3.5 [10]. 
As a conclusion, mixing parameters have a strong influence on fillers localization in immiscible 
PP/PCL blends. Thus, by adjusting mixing procedure, time and speed, CB fillers localization can 
be kinetically controlled allowing selective dispersions either in PP, PCL or at the blend interface. 
 
III.2. Viscosity-driven migration of CB-fillers  
In order to highlight fillers particle migration, it is necessary to disperse them within one phase 
and apply a driving force to make them move and localize into the other phase. Previously, we 
pointed out the strong influence of viscosity ratio on CB fillers localization in PP/PCL blends. 
Thus, CB fillers are premixed in PCL through “PCL first” mixing procedure and the viscosity 
ratio is varied (by selecting different PP/PCL couples) to study fillers migration. 
The strong effect of viscosity ratio on filler localization, already observed when CB fillers are 
introduced after melting of the two phases (mixing procedure 2), is confirmed with blending 
sequence 4 which requires a premixing of the particles into the PCL phase before addition of the 
PP. As shown in figure 4.8, when PCL viscosity is higher or similar to PP viscosity, CB fillers 
remain inside PCL domains. In the opposite, CB fillers are transferred from the PCL phase to the 
PP phase if PP viscosity is higher than PCL viscosity. However, this transfer is only partially 
completed since PCL domains are not totally empty. 
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As proposed in our previous work, this final localization is attributed to viscosity forces applied 
on CB particles when they localise at the interface [10]. These drag forces mainly depend on 
phase viscosity and particles are finally extracted from the interface to the highest force-applying 
phase, i.e. PP more viscous phase. 
From OM micrographs (available in figure 4.8 pictures d, e and f), it can be seen that the amount 
of CB fillers at the interface is much more important in sample where K<<1, meaning that 
particles can reach the interface and be wet by both polymer phases more easily in this case. This 
observation might be due to easier desorption of PCL1 chains from CB surface compared to 
PCL2 and PCL3. Such an hypothesis would induce proportionality between desorption ability 
and polymer chain length: the higher the chain length, the harder or the longer the polymer 
desorption from solid particle. From thermodynamic considerations, this concept is highly 
probable. Indeed, the energy required to desorb a polymer chain from a solid surface must 
compensate the energy gain resulting from the adsorption. This energy gain can be estimated by 
the number of monomers adsorbed on the surface times the energy gain for the adsorption of 
one monomer [15]. Thus, the higher the chain length, the higher the energy gain and 
consequently the higher the desorption energy. So, the desorption of smaller chains is more likely 
to occur than the desorption of longer chains. Moreover, the mobility of small chains is more 
important than one of longer chains, which probably promotes desorption. Furthermore, the 
desorption of small chains from the surface of the CB particles is favourable since it leads to an 
increase of the entropy of the system. Thus, CB migration from PCL to PP could only occur if, 
first, PCL desorption from CB particles is relatively easy to allow them to meet the blend 
interface, and then, PP viscosity is much higher than PCL one to extract them from the interface. 
IV. Conclusion 
The aim of this work was to study the relative importance of processing conditions, which 
involves different configurations for the beginning of mixing (notably a selective adsorption of 
the polymer in which fillers are premixed) as a function of phase viscosity. 
A first part focused on the influence of mixing parameters, isolated from viscosity effects by 
considering PP/PCL blend with viscosity ratio close to one. It was found that mixing procedure 
strongly influences filler localization since depending on the blending sequence, particles can be 
selectively localized in the PP phase, in the PCL phase or at the blend interface. More 
particularly, mixing procedures which involve a premixing step in one of the two polymers show 
that CB remains in the phase where it was premixed, whatever its chemical nature. This 
difference from interface localization described in our first study might be due to kinetics of 
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polymer adsorption/desorption on particles surface. Indeed, a longer mixing time or higher shear 
rate allows to localize a more important amount of fillers at the blend interface, attesting that 
polymer desorption needs long time or high shear stress to occur. 
In a second part, it was highlighted that filler localization can be tuned by changing blend 
viscosity ratio. CB fillers were transferred from the PCL phase where they are thermodynamically 
more stable to the higher viscosity PP matrix. This observation denotes that, in this system, 
viscosity forces overcome thermodynamics. 
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CHAPITRE 5: INFLUENCE OF CB-FILLERS PARTICLE SIZE ON THEIR 
LOCALIZATION IN IMMISCIBLE PP/PCL BLENDS 
I. Introduction 
Immiscible polymer blends filled with particles have received an increased attention in the past 
few years. In addition to the combination of polymer properties that can be achieved by polymer 
blending, the incorporation of particles can improve the blend properties or lead to the outbreak 
of new properties. For instance, the mechanical properties of the blends can be improved by 
localizing lamellar clays selectively at the interface. In this case, the particles can act as 
compatibilizers and prevent the coalescence of the dispersed phase, resulting in a finer 
morphology [1, 2]. Similarly, Vermant et al. showed that silica particles localized at the interface 
of a polydimethylsiloxane (PDMS) / polyisobutylene (PIB) blend can suppress or at least slow 
down the coalescence of the dispersed phase [3, 4].  
Nowadays, it is generally accepted that the particle localization inside polymer blends is 
controlled by thermodynamic and kinetic parameters. First, the wetting parameter of the system 
compares the surface tension of the particles with each polymer phase and finally predicts that 
they will be localized in the phase where the surface tension is the lowest. Thus, the localization 
of CB fillers in the high density polyethylene phase (HDPE) of a HDPE / polypropylene (PP) 
blend is predicted successfully by Sumita et al. [5]. Similarly, Cayla et al. predicted the preferential 
localization of carbon nanotubes (CNT) in the polycaprolactone phase (PCL) of a PP/PCL blend 
[6]. However, other authors reported some differences with the theoretical predictions that are 
explained by kinetic considerations. Baudouin et al. showed that the localization of CNT in 
blends of ethylene-acrylate copolymer (EA) and polyamide-12 (PA) is controlled by the mixing 
order of the components [7, 8]. When mixed simultaneously with both polymers, CNT fillers are 
found to localise at the blend interface. If the mixing procedure requires a premixing step of the 
fillers in the PA phase before addition of the EA phase, CNT fillers remain in the PA after 
compounding. Elias et al found that the migration of silica fillers from one polymer phase to the 
blend interface is slower when this phase is more viscous [9]. Goldel et al. studied the influence 
of the aspect ratio of fillers by comparing the localization of CB (low aspect ratio) and CNT (high 
aspect ratio) in blends of polycarbonate (PC) and styrene-acrylonitrile copolymer (SAN) [10]. The 
authors found that fillers with low aspect ratio are more easily stabilized at the interface. They 
explain this observation by the intensity of the driving force during the transfer of the particle 
from the SAN phase in which they have been premixed to the PC phase. According to the 
authors, this driving force is proportional to the curvature that the particle forms with the 
interface while crossing it. For low aspect ratio particles, this curvature decreases quickly during 
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the transfer, reducing the driving force which becomes negligible. The transfer is stopped and the 
fillers are stabilized at the interface. In the opposite, the curvature remains almost constant during 
all the transfer of a high aspect ratio particle. Thus, the driving force does not decrease and the 
transfer can be completed. 
In our previous work, we studied the localization of CB fillers in PP/PCL blends as a function of 
the blend viscosity ratio [11]. By incorporating the particles after melting the two polymers, it 
appeared that fillers accumulate in the highest viscosity phase of the blend, whatever its chemical 
nature (i.e. PP or PCL). This observation was found to be different from the thermodynamical 
expectation which predicted a preferential localization of the CB fillers in the PCL phase. A two-
steps mechanism was proposed to explain filler localization. After colliding the interface thanks 
to shear induced motion, the particles undergo two drag forces from each polymer phase. These 
forces strongly depend on phase viscosity and tend to extract the particle from the interface to 
the polymer phase. Thus, the particles are extracted from the interface to the highest stress-
applying phase, i.e. the highest viscosity phase. If the viscosity ratio is close to one, the two forces 
almost cancel each other and the particles can be “stabilized” at the blend interface. 
After focusing on the relative importance of the blend viscosity ratio compared with the mixing 
procedure (i.e. the mixing order of the components, mixing time and speed) [12], the aim of the 
present study is to check the validity of our concept for different filler particle sizes. Indeed, if 
the influence of the size and morphology of CB fillers on the electrical properties of polymer 
composites has already been studied [13, 14], to our knowledge this parameter has never been 
considered with regard to its influence on the localization of particles in immiscible polymer 
blends.  
Two grades of CB with high difference in primary particle size (called SCB for “small” CB and 
LCB for “large” CB) are used with mixing procedures 2 and 4 (“blend first” and “PCL first” 
procedures respectively), in order to point out similarities and differences in filler localization as a 
function of blend viscosity ratio, blending sequence and mixing speed (20 or 150rpm). 
 
II. Results 
II.1. Mixing procedure 2 (blend first) 
Mixing sequence 2, which consists in premixing the two polymer phases before addition of the 
CB fillers, is first employed to study the effect of blend viscosity ratio. Three blends with 
different viscosity ratios are considered, from K>>1 where PCL viscosity is higher than PP 
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viscosity (PP1/PCL3), via K close to one (PP2/PCL2), to K<<1 where PCL viscosity is lower 
than PP viscosity (PP4/PCL1).  
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Figure 5.1: complex viscosities at 200°C for neat PP and PCL. The shaded zone corresponds to the apparent shear in 
the extruder. 
 
Complex viscosities of these polymers at 200°C are given in figure 5.1. The PPs exhibit a shear 
thinning behaviour while the PCLs show Newtonian behaviour on the explored range.  
Table 5.1: Percentages of extracted phase obtained for PP/PCL/SCB blends with various viscosity ratios realized 
according to mixing procedure 2. 
Blends PP1/PCL3 PP2/PCL2 PP4/PCL1 
Viscosity ratio K 14.7 1.1 0.06 
Extracted phase (%) 86±1 88±1 52±1 
 
Percentages of extracted PCL phase for the SCB-filled blends are given in table 5.1. In all cases, 
PCL phase connectivity is quite high, attesting that blend morphology is essentially co-
continuous. However, depending on the viscosity ratio, the amount of extracted phase varies 
strongly, from higher than 80% for viscosity ratios equal to 14.7 and 1.1 down to about 50% for 
viscosity ratio equal to 0.06. Such a tendency has already been observed for neat and LCB-filled 
PP/PCL blends in our previous study [11]. 
SEM, OM and TEM micrographs of the blends obtained with mixing procedure 2 are available in 
figure 5.2. Phase identification is carried out by comparison between OM or TEM and SEM 
micrographs after PCL selective extraction. 
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Figure 5.2: SEM, OM and TEM, from top to bottom, micrographs of PP/PCL/SCB 60/40/5 blends with various 
viscosity ratios obtained with mixing procedure 2. 
 
From SEM investigations, it can be seen that blend morphology varies strongly depending on the 
viscosity ratio. Thus, finer morphologies are found for samples with viscosity ratio equal to 14.7 
and 1.1 (figure 5.2 picture a and b, respectively). In the opposite, sample with K<1 shows a large 
polydispersity in domain size with big PCL domains which are interconnected while many small 
droplets seem isolated (figure 5.2 picture c). 
The amount of SCB particles visible on OM and TEM micrographs may differ from one sample 
to another. For instance, the OM picture of the sample with K<<1 shows a low contrast 
between the filled PP phase and the neat PCL phase and TEM micrograph of the same blend 
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only present few SCB particles (figure 5.2 pictures f and i, respectively). This can be due to the 
poor quality of dispersion achieved with the mixing procedure 2 at 20rpm. Indeed, it is well 
known that small aggregated particles like SCB need higher shear rate to be well dispersed within 
the matrix. So, the obtained samples might exhibit heterogeneity in SCB concentration, with 
presence of big aggregates, explaining that some part of the blend present lower amount of fillers. 
With mixing procedure 2 and SCB particles, OM and TEM investigations are only qualitative.   
Pictures d and g clearly show that SCB are localized into the higher viscosity PCL phase or at the 
interface while pictures f and i present filler localization in the higher viscosity PP phase. So, SCB 
fillers are found to localize within the higher viscosity phase of the blend, whatever its chemical 
nature. For viscosity ratio close to one, fillers localise at the blend interface (figure 5.2 pictures e 
and h). By comparison with the results of our previous study [11], it is observed that filler 
localization as a function of viscosity ratio is similar whatever the CB particle size. 
 
II.2. Mixing procedure 4 (PCL first)  
Mixing procedure 4 consists in premixing CB fillers into the PCL phase before addition of the PP 
phase. As previously, three blends with different viscosity ratio are considered to study the 
importance of this parameter in comparison with blending sequence. The same PP/PCL couples 
as for mixing procedure 2 experiments are selected. 
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Figure 5.3: complex viscosities at 200°C for neat PP and PCL filled with 11%wt SCB (in order to achieve a content 
of 5% wt in the final blend). The shaded zone corresponds to the apparent shear in the extruder. 
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Complex viscosities of neat PP and PCL filled with 11% wt SCB at 200°C are given in figure 5.3. 
SCB-filled PCL present a dramatic increase in complex viscosity without reaching a Newtonian 
plateau at low frequency. This behavior can be attributed to the percolation of CB fillers and the 
formation of a gel-like structure of particles across the molten matrix. Thus, the CB filled molten 
polymer shows a sol-gel transition characterized by the appearance of a constant elastic modulus 
at low frequency and a yield stress behavior of the viscosity. This kind of behavior is known and 
has been described in previous papers, for instance in the case of PP filled with silica [15].  
Table 5.2: Complex viscosities at 70s-1 and 200°C for neat PP and CB-filled PCL.    
Polymers Complex viscosity at 70s-1  (Pa.s) and 200°C 
PP1 70 
PP2 173 
PP4 693 
PCL1+SCB 171 
PCL2+SCB 652 
PCL3+SCB 1941 
 
Complex viscosity values for these polymers at 70s-1 (which corresponds to a screw speed of 20 
rpm, according to the provider of the micro compounder) are listed in table 5.2. These values are 
given in order to approximate the initial blend viscosity ratios. Nevertheless, the complex 
viscosity is not really accurate to describe the viscosity of a fluid exhibiting a solid-like behavior. 
Thus, the values of the viscosity ratios should be considered with care. Moreover, the viscosity 
ratio can be modified during blending depending on the migration of fillers. The PCL viscosity 
increases due to the addition of CB fillers, leading to changes in the initial blend viscosity ratios 
compared to mixing procedure 2 (blend first) experiments. 
Table 5.3: Percentages of extracted phase obtained for PP/PCL/SCB blends with various viscosity ratios realized 
according to mixing procedure 4 “PCL first”. 
Blends PP1/PCL3 PP2/PCL2 PP4/PCL1 
Initial viscosity ratio K≈28 K≈3.8 K≈0.25 
Extracted phase (%) 82±2 84±1 47±2 
 
Results of extraction experiments (available in table 5.3) show the same tendency as for mixing 
procedure 2 experiments. Indeed, the samples appear to be essentially co-continuous since the 
PCL phase connectivity is quite high in all cases. Moreover, the extracted content decreases from 
80% to around 50% when viscosity ratio becomes lower than one.  
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Figure 5.4: SEM, OM and TEM micrographs of PP/PCL/SCB 60/40/5 blends with various viscosity ratios 
obtained with mixing procedure 4. TEM pictures in m, n and o are given for comparison with LCB-filled blends. 
 
Figure 5.4 presents SEM, OM and TEM micrographs of blends obtained with mixing procedure 
4. As for mixing procedure 2 experiments, morphologies observed by SEM vary with viscosity 
ratio. Sample with K≈3.8 exhibits finer morphology than sample with K≈28 (figure 5.4 pictures 
b and a, respectively). Again, blend with viscosity ratio lower than one presents a large 
polydispersity in PCL domain size with an important amount of small droplets that don’t seem 
connected to each other (figure 5.4 picture c). 
OM pictures and TEM micrographs show that SCB fillers remain in PCL phase after 
compounding if PCL viscosity is higher than PP viscosity. For similar phase viscosity, fillers also 
remain in the PCL phase but with an important amount localising at the interface. Finally, if PP 
viscosity overcomes PCL one, PCL domains appear totally empty and interfaces are partially 
covered with particles. It is observed that some SCB aggregates have been transferred from the 
PCL domains to the PP matrix (indicated by arrows in picture l). This latter result has already 
been observed and discussed for LCB in our previous study (figure 5.4 picture o). 
By focusing on the interface in PP1/PCL3 and PP2/PCL2 blends, it is observed that an 
important amount of SCB fillers localises at the blend interface (especially in PP2/PCL2 blend), 
compared with LCB particles in the same conditions. Indeed, blend interface is almost totally 
covered by particles when SCB is used but appears empty with LCB (figure 5.4 pictures g and h, j 
and k and m and n respectively). 
 
II.3. Influence of mixing speed  
The influence of mixing speed is studied by varying screw speed during compounding of 
PP3/PCL2/SCB 60/40/5 blends obtained with mixing procedure 4. PP3/PCL2/SCB blend is 
Chapitre 5: Influence of CB-fillers particle size… 
 
141
chosen because of its neat blend viscosity ratio which is relatively close to one (0.6 at 20rpm and 
1.8 at 150rpm). Two speeds are used, 20 and 150rpm, with fixed mixing time of 10 minutes. 
Table 5.4: Percentages of extracted phase for PP3/PCL2/SCB 60/40/5 blends obtained with mixing procedure 4 
and various mixing speeds. 
SCB-filled blends 
 Neat 
20rpm 150rpm 
Extracted phase (%) 71±5 75±2 78±2 
 
Solvent extraction (available in table 5.4) indicates similar PCL phase connectivity for neat blend 
and filled samples obtained with different mixing speeds. In all cases, blend morphology is 
essentially co-continuous since extracted phase is higher than 70%.  
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Figure 5.5: SEM after PCL extraction, OM and TEM micrographs of PP3/PCL2/SCB 60/40/5 blends obtained 
with mixing procedure 4 and different mixing speeds. 
 
The SEM observation on filled blends after PCL extraction (figure 5.5 pictures a and b) shows 
elongated and orientated PCL domains, like tunnels, for 20rpm screw speed. For the highest 
speed, these domains do not appear elongated anymore. However, for both mixing speeds, the 
mean size of the domains (i.e. the width of the tunnels) is relatively similar. 
According to OM and TEM observation, SCB fillers localization varies with mixing speed. As 
shown previously for blend viscosity ratio close to one (figure 5.4 pictures e, h and k), a mixing 
speed of 20rpm leads to shared distribution of fillers between PCL phase and blend interface 
(figure 5.5 pictures c and e). When mixing speed is increased up to 150rpm, fillers are found to 
localize selectively at the blend interface and almost not in PCL phase anymore (figure 5.5 
pictures d and f). A similar effect of mixing speed on LCB localization has been observed in our 
previous study [12]. In this former case, even if a high mixing speed tends to increase the amount 
of LCB-fillers at the blend interface, an important part of particles remains inside PCL domains. 
Figure 5.6 presents the conductivity measurements for PP3/PCL2/SCB 60/40/5 blends 
obtained with mixing procedure 4 and different mixing speeds. Conductivity of the neat blend 
increases with increasing frequency. A frequency-independent plateau is obtained for both filled 
blends, attesting that they are conductive. The value of the conductivity plateau varies from about 
10-8 S/cm for sample obtained with 20rpm mixing speed to higher than 10-6S/cm when screw 
speed is increased up to 150rpm. 
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Figure 5.6: Conductivity at ambient temperature for PP3/PCL2/SCB 60/40/5 blends obtained with mixing 
procedure 4 and different mixing speeds. 
 
III. Discussion 
The aim of the present work is to discuss the influence of CB particle size on their localization in 
immiscible PP/PCL blends. To do so, two grades of CB with different primary particle size (i.e. 
200-400 and 20-40nm) are introduced into PP/PCL blends. The wetting coefficient of this 
system has been calculated in our previous work by taking surface tension values found in the 
literature [11]. It was found that CB fillers have a preferential affinity for the PCL phase rather 
than for the PP phase. However, Asai et al. demonstrated that the surface chemistry of the 
particles influences the value of the wetting coefficient of the system and consequently the filler 
localization in the blend [16]. Thus, both grades of CB particles used in our study are analyzed to 
ensure that their surface chemistry is similar. No major difference can be observed in surface 
oxidation which is quite low for both CB grades. So, it is reasonably assumed in the following 
discussion that the wetting coefficient of this system is similar whatever the CB particle size and 
the fillers have a preferential affinity for the PCL phase.  
 
III.1. Influence of blend viscosity ratio 
The mixing procedure 2 is first used with a screw speed of 20rpm. This blending sequence 
requires melting the polymer phases and mixing them together before introduction of the 
particles and allows to observe direct influence of blend viscosity ratio on filler localization. 
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Three blend viscosity ratios are considered by selecting different PP/PCL couples. Thus, the 
viscosity ratio K varies from 0.06 where PP viscosity is higher than PCL viscosity to 14.7 where 
PP viscosity is lower than PCL viscosity (figure 5.1).  
As observed in our previous work concerning LCB-filled blends [11], the viscosity ratio 
influences the morphology of the sample through the PCL phase connectivity. If the blend 
morphology is essentially co-continuous for all range of investigated viscosity ratios and whatever 
the blending sequence (2 or 4), it can be seen that when K becomes lower than one, the PCL co-
continuity decreases strongly (tables 5.1 and 5.3). For instance with blending sequence 2 (table 
5.1), the amount of extracted PCL phase falls from 88% when K=1.1 down to 52% for K=0.06. 
This evolution is explained by an increasing PP viscosity combined with a decreasing PCL 
viscosity which leads to more efficient PCL droplets breakup and a slower coalescence 
phenomenon than in sample with K≈1. This tendency is independent of the CB particle size 
since it is similar for both LCB and SCB fillers. 
OM and TEM micrographs given in figure 5.2 clearly indicate that CB fillers are localized in the 
highest viscosity phase of the blend, regardless of the particle size. Indeed, LCB (in our previous 
work [11]) and SCB fillers are found into the PCL phase when K>>1 (figure 5.2 pictures d and g) 
and in the PP phase when K<<1 (figure 5.2 pictures f and i). For blend viscosity ratio close to 
one, particles localise selectively at the interface (figure 5.2 pictures e and h). 
The influence of blend viscosity ratio has been emphasized and discussed in our previous study 
concerning LCB-filled blends [11]. A two steps mechanism has been proposed to explain filler 
localization which differs from theoretical prediction, i.e. a selective localization within the PCL 
phase. First, CB particles which are introduced in the blend after melting of the two polymer 
phases encounter the interface thanks to shear induced motion and interface deformation. Then, 
while they are localising at the interface for a short period of time, CB fillers undergo competitive 
drag forces from each surrounding phase and are finally extracted from the interface towards the 
highest viscosity phase, regardless of its chemical nature (PP or PCL). For the special case where 
K is close to one, the two forces almost cancel each other leading to what can be called “viscosity 
stabilization” of the particles at the blend interface. According to the present results, this concept 
seems to be valid for various particle sizes. 
 
III.2. Interface localization of the particles 
However, some differences in fillers localization can be pointed out by using a different mixing 
procedure. The mixing procedure 4, which requires a premixing step of the CB fillers into the 
most thermodynamically favorable PCL phase (as demonstrated in [11]), is used with the same 
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three blends. Again, the blend morphology varies with the viscosity ratio (figure 5.4 pictures a, b 
and c). The finest morphology is observed for the sample with K≈3.8. When K>>1, PCL 
domains are qualitatively bigger. Finally, when K<1, the polydispersity of the PCL domains size 
is very important. SEM micrographs illustrate quite well the evolution of the PCL phase 
connectivity given in table 5.3. Samples with K>1 present a high PCL phase connectivity and 
PCL domains seem to be elongated and connected to each others. In the opposite, the sample 
with the lowest K shows an important decrease in PCL phase connectivity associated with an 
important amount of small PCL droplets which seem to be isolated and consequently not 
percolated. 
From OM and TEM observations, it appears that SCB fillers are localized both in the PCL and at 
the interface of PP1/PCL3 and PP2/PCL2 blends (figure 5.4 pictures g, h, j and k) and 
essentially at the interface and inside the PP matrix of PP4/PCL1 blend (figure 5.4 pictures i and 
l). These observations differ from what is obtained for LCB-filled blends. LCB fillers are 
selectively localized in the PCL phase and the interface localization is insignificant in the same 
two first blends (figure 5.4 pictures m and n). In the blend where K<1, LCB particles distribution 
is shared between the two phases and the interface (figure 5.4 picture o). 
To summarize, SCB fillers localization at the blend interface is much more important than for 
LCB, for all investigated viscosity ratios. This denotes a better ability of the SCB particles to be 
stabilized at the blend interface, even if the blend viscosity ratio is not favourable, i.e. very 
different from one (for instance, K≈28 in PP1/PCL3 blend). 
However, the influence of K is still present since the amount of SCB particles at the interface is 
more important in PP2/PCL2 than for PP1/PCL3 blend, i.e. when viscosity ratio is closer to 
one. In addition, when K is lower than one, PCL domains appear to be empty, attesting the 
viscosity-driven migration from PCL phase to PP matrix, highlighted in our previous study [12]. 
Nevertheless, this migration of the fillers seems to be stopped before the transfer is completed 
since SCB particles essentially stay at the blend interface and only few aggregates are found to 
localise in the PP matrix (figure 5.4 picture l). 
From these experiments, it can be deduced that even if the effect of blend viscosity ratio is 
effective for various particle sizes, a different ability of the fillers to be stabilized at the blend 
interface is observed. Thus, smaller particles are more efficiently stabilized at the interface 
compared with bigger ones. 
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III.3. Effect of mixing speed 
The influence of mixing speed is studied on SCB-filled PP3/PCL2 blends obtained with mixing 
procedure 4 (which requires a premixing step of the particles in the PCL phase). This PP/PCL 
couple is chosen since its neat blend viscosity ratio is relatively close to one for both screw speeds 
considered hereafter. Extraction experiments given in table 5.4 indicate that the samples prepared 
with different mixing speeds are essentially co-continuous since the PCL phase connectivity is 
always higher than 70%. SEM investigations (available in figure 5.5) show similar morphologies 
for both samples, even if more elongated domains are observed for the blend obtained with 
20rpm mixing speed. This evolution of the morphology with the mixing speed is not as 
remarkable as what was observed with LCB-filled blends [12]. This could be related to the 
particle localization. 
OM and TEM micrographs depict a strong effect of mixing speed on SCB fillers localization 
(figure 5.5 pictures c, d, e and f). Indeed, with 20rpm screw speed, fillers are found to locate at 
the interface and in the PCL phase, similarly to what is obtained with PP2/PCL2. This similar 
localization is anticipated since the viscosity ratios of these two blends are close. When the 
mixing speed is increased up to 150rpm, PCL domains become empty and the particles are 
selectively localized at the blend interface. The interface localization of the fillers for both mixing 
speeds might explain qualitatively why the evolution in morphology by increasing the mixing 
speed is not so important. Indeed, as reported by some authors [15, 17], the localization of fillers 
at the interface of a polymer blend may prevent or hinder coalescence phenomenon, resulting in 
a finer morphology. Since SCB fillers can be essentially localized at the interface for a low mixing 
speed, this compatibilisation is effective and leads to relatively small domains size, without the 
contribution of a high shear rate.      
The increasing amount of SCB fillers at the blend interface with high mixing speed is also 
attested by the electrical properties of the material, as shown in figure 5.6. While the neat 
PP3/PCL2 blend presents a frequency-dependent conductivity expected for insulating materials, 
the SCB-filled blend obtained with a mixing speed of 20rpm shows a conductivity plateau at 
about 10-8S/cm. The outbreak of the conductivity is related to the percolation of the SCB 
particles across the material, as explained by Sumita et al. [5]. According to TEM observation, the 
percolation probably occurs at the blend interface. The value of the conductivity plateau is 
remarkably enhanced to 10-6S/cm by increasing the screw speed to 150rpm. As shown before, 
the increase in mixing speed allows to selectively localize SCB fillers at the blend interface. The 
number of electrical pathways through the material is thus increased and the conductivity is 
improved.  
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Interestingly, it is found that SCB particles can be selectively localized at the blend interface by 
applying a high mixing speed. The same kind of experiments has been carried out on LCB-filled 
blends with viscosity ratio close to one in our previous work [12]. Similar effect of the mixing 
speed has been highlighted with an increasing amount of LCB particles at the blend interface by 
increasing the screw speed. However, in the latter case, LCB particles were only partially located 
at the interface and an important quantity of fillers remained in the PCL domains. Such 
observations imply again a better ability of SCB fillers to be stabilized at the blend interface 
compared with bigger particles like LCB. 
Moreover, the strong effect of mixing speed clearly indicates that the fillers stabilization at the 
interface requires collisions between the particles and the blend interface. For low mixing speed, 
the number of collision is not so important and a part of the SCB fillers remains in the PCL 
phase where they have been premixed. By increasing the mixing speed, collisions are more 
numerous, allowing more particles to be stabilized at the interface. 
 
III.4. Mechanisms involved in particle stabilization 
If the ability of small particles to be stabilized at the interface is evidenced, it is also important to 
understand which mechanisms are involved to reach the final localization. 
First of all, let us investigate the mechanism responsible for particles migration from the PCL 
phase to the interface. We propose to compare the time for CB fillers with different particle sizes 
to diffuse by Brownian motion on a distance equal to the characteristic distance to the interface. 
This characteristic distance can be defined as the width lc of a shell close to the interface which 
contains the number of particles Nc sufficient to completely cover the interface [18]. Nc is given 
by the equation (5.1) 
3
33 ))((
r
lRRC
N cpc
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≈      (5.1) 
Where Cp is the volume fraction of the particles, R is the droplet radius and r the particle radius. 
For the calculations, we consider a droplet with a radius R=10µm (even if it can be seen that the 
droplet size is smaller in SCB-filled blends than in LCB-filled ones) and the particle volume 
fraction is calculated from the weight content of fillers premixed in the PCL phase (11% wt). 
Then, the time for a particle to diffuse on the distance lc by Brownian motion is given by the 
equation (5.2). 
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Where D0 is the diffusion coefficient and is given by the Stokes-Einstein equation (5.3). 
r
TkD B
piη60
=      (5.3) 
kB is the Boltzmann constant, T is the temperature, η is the matrix viscosity and r is the particle 
radius. We consider the diffusion in neat PCL1 and PCL3, which are respectively the less viscous 
and the most viscous PCL used in the study (η=40Pa.s for PCL1 and 1027Pa.s for PCL3), at a 
temperature T=473K. 
The results obtained for LCB (r=200nm) and SCB (r=20nm) are available in table 5.5. 
Table 5.5: Characteristic distance to the interface and diffusion time by Brownian motion for LCB and SCB particles. 
  PCL1 PCL3 
 lc Diffusion time tD Diffusion time tD 
LCB ≈3µm 3.105s 9.105s 
SCB ≈0.2µm 20s 5.102s 
 
The time for SCB to diffuse on the characteristic distance to the interface is much lower than the 
one of LCB and is compatible, whatever the PCL viscosity, with the experimental mixing time 
which is equal to 600s. So, in addition to the shear which is known to induce the motion of the 
particles whatever their size [9, 11, 19, 20], SCB-fillers can also diffuse towards the interface by 
Brownian motion, increasing the probability of particles/interface collisions. However, the 
difference in interface localization between the two CB cannot be explained only by a more 
important diffusion of the small particles to the interface or a higher probability of 
particles/interface collisions. Indeed, it is observed that even if the diffusion time is compatible 
whatever the PCL viscosity, the amount of SCB-fillers stabilized at the blend interface varies 
depending on the blend viscosity ratio. Now, we must know what makes that small particles can 
be stabilized for a long time at the interface and bigger ones localise there temporary before being 
extracted by one of the polymer phases. 
According to the literature, the interface localization is often associated with the adsorption of 
polymers from both phases onto the particle surface [8, 21]. For a mixing procedure involving a 
premixing step in one polymer phase, it is then necessary that the polymer chains in which the 
particles were premixed desorb partially to allow a partial adsorption of the other polymer on the 
surface. In our case, this would imply that SCB fillers, which are more easily stabilized at the 
blend interface, allow an easier and/or faster desorption of the PCL chains from their surface 
and consequently an easier and/or faster adsorption of the PP phase than the LCB particles. 
Because of the high difference in surface area between LCB and SCB (7 and 74m²/g 
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respectively), a higher probability of adsorption of PP chains on SCB may be possible, resulting 
in a better stabilization at the interface. Moreover, for a same covering density of fillers at the 
interface, SCB particles are more numerous than LCB, increasing the number of contacts 
between the aggregates and the interface, which might facilitate the adsorption of PP chains. 
However, this is not experimentally proved and it is difficult to consider this parameter as the 
most relevant one.  
Another parameter to take into account is the intensity of the drag force which is supposed to be 
responsible for particle extraction from the interface. The drag force applied by a fluid on a 
spherical particle is given by the equation (5.4) [22]. 
rvFD piη6=      (5.4) 
Where η is the fluid viscosity, r is the radius of the particle and v is the velocity of the fluid. From 
equation (5.4), the drag force is directly related to the particle size. By decreasing ten times the 
particle size, as in the case of LCB and SCB fillers, the intensity of the force is also decreased by a 
factor of ten. Thus, the intensity of the force might not be sufficient or less effective to extract 
SCB particles from the interface. 
 
IV. Conclusion 
A better understanding of the influence of CB fillers particle size on their localization in 
immiscible PP/PCL blends is targeted in this study. 
By melting and mixing the two polymer phases before addition of the fillers, it is first observed 
that the CB particles tend to accumulate in the highest viscosity phase of the blend, whatever its 
chemical nature (PP or PCL), differing from the thermodynamical expectation which predicted a 
selective localization in the PCL phase. The influence of phase viscosity on fillers localization has 
been emphasized and discussed in our previous study [11] and the present results validate this 
finding for different particles size. Thus, it appears that whatever the particle size of the fillers, 
viscosity forces overcome thermodynamic in this system. 
Another mixing procedure, which requires to incorporate the CB fillers in the thermodynamically 
most favorable PCL phase before addition of the PP, is then used and highlights some 
differences in CB localization depending on their particle size. Indeed, it is found that smaller 
particles are more easily stabilized at the blend interface (for all range of viscosity ratios we 
investigated) compared with bigger ones. 
If this phenomenon is not yet fully understood, some explanations might be considered. In 
addition to the shear-induced motion of the particles which is responsible for migration in high 
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viscous fluids like polymer blends, fillers with small particle size can also diffuse towards the 
blend interface by Brownian motion, increasing the probability of particles/interface collisions. 
However, the difference in final localization depends also on the ability of the particle to be 
stabilized at the interface. One relevant parameter to discuss this point seems to be the intensity 
of the drag force, which is believed to be responsible for the extraction of fillers localized at the 
blend interface. By reducing the filler particle size, the intensity of this force is lowered and this 
could lead to a reduced efficiency of the particle extraction from the interface. However, other 
parameters like adsorption/desorption kinetics, whose influence is not clearly understood, should 
also be taken into account. 
 
Chapitre 5: Influence of CB-fillers particle size… 
 
151
V. References 
 
[1] Ray, S.S., Pouliot, S., Bousmina, M., and Utracki, L.A., Role of organically modified layered 
silicate as an active interfacial modifier in immiscible polystyrene/polypropylene blends. Polymer, 2004. 
45(25): p. 8403-8413.  
 
[2] Huitric, J., Ville, J., Mederic, P., Moan, M., and Aubry, T., Rheological, morphological and 
structural properties of PE/PA/nanoclay ternary blends: Effect of clay weight fraction. Journal of 
Rheology, 2009. 53(5): p. 1101-1119.  
 
[3] Vermant, J., Cioccolo, G., Nair, K.G., and Moldenaers, P., Coalescence suppression in model 
immiscible polymer blends by nano-sized colloidal particles. Rheologica Acta, 2004. 43(5): p. 529-
538.  
 
[4] Vermant, J., Vandebril, S., Dewitte, C., and Moldenaers, P., Particle-stabilized polymer blends. 
Rheologica Acta, 2008. 47(7): p. 835-839.  
 
[5] Sumita, M., Sakata, K., Asai, S., Miyasaka, K., and Nakagawa, H., Dispersion of fillers and the 
electrical conductivity of polymer blends filled with carbon black. Polym. Bull., 1991. 25(2): p. 265.
  
 
[6] Cayla, A., Campagne, C., Rochery, M., and Devaux, E., Electrical, rheological properties and 
morphologies of biphasic blends filled with carbon nanotubes in one of the two phases. Synthetic Metals, 
2011. 161(11-12): p. 1034-1042.  
 
[7] Baudouin, A.-C., Bailly, C., and Devaux, J., Interface localization of carbon nanotubes in blends of 
two copolymers. Polymer Degradation and Stability, 2010. 95(3): p. 389-398.  
 
[8] Baudouin, A.-C., Devaux, J., and Bailly, C., Localization of carbon nanotubes at the interface in 
blends of polyamide and ethylene-acrylate copolymer. Polymer, 2010. 51(6): p. 1341-1354.  
 
[9] Elias, L., Fenouillot, F., Majeste, J.C., Martin, G., and Cassagnau, P., Migration of nanosilica 
particles in polymer blends. Journal of Polymer Science Part B-Polymer Physics, 2008. 46(18): 
p. 1976-1983.  
 
[10] Goldel, A., Marmur, A., Kasaliwal, G.R., Potschke, P., and Heinrich, G., Shape-Dependent 
Localization of Carbon Nanotubes and Carbon Black in an Immiscible Polymer Blend during Melt 
Mixing. Macromolecules, 2011. 44(15): p. 6094-6102.  
 
[11] Plattier, J., Benyahia, L., Dorget, M., Niepceron, F., and Tassin, J.-F., Viscosity-induced CB-
fillers localisation in immiscible PP/PCL blends. Chapitre 3: p. 79-102.  
 
[12] Plattier, J., Benyahia, L., Dorget, M., Niepceron, F., and Tassin, J.-F., Influence of processing 
conditions on CB-fillers localization in immiscible PP/PCL blends. Chapitre 4: p. 103-128.  
 
[13] Verhelst, W.F., Wolthuis, K.G., Voet, A., Ehrburger, P., and Donnet, J.B., Role of 
morphology and structure of carbon blacks in electrical conductance of vulcanizates. Rubber Chemistry 
and Technology, 1977. 50(4): p. 735-746.  
 
Chapitre 5: Influence of CB-fillers particle size… 
 
152 
[14] Narkis, M. and Vaxman, A., Resistivity behavior of filled electrically conductive crosslinked 
polyethylene. Journal of Applied Polymer Science, 1984. 29(5): p. 1639-1652.  
 
[15] Elias, L., Fenouillot, F., Majeste, J.C., and Cassagnau, P., Morphology and rheology of immiscible 
polymer blends filled with silica nanoparticles. Polymer, 2007. 48(20): p. 6029-6040.  
 
[16] Asai, S., Sakata, K., Sumita, M., and Miyasaka, K., Effect of interfacial free-energy on the 
heterogeneous distribution of oxidized carbon-black in polymer blends. Polymer Journal, 1992. 24(5): 
p. 415-420.  
 
[17] Baudouin, A.-C., Auhl, D., Tao, F., Devaux, J., and Bailly, C., Polymer blend emulsion 
stabilization using carbon nanotubes interfacial confinement. Polymer, 2011. 52(1): p. 149-156.
  
 
[18] Borrell, M. and Leal, L.G., Interfacial activity of polymer-coated gold nanoparticles. Langmuir, 
2007. 23(25): p. 12497-12502.  
 
[19] Goldel, A., Kasaliwal, G.R., Pötschke, P., and Heinrich, G., The kinetics of CNT transfer 
between immiscible blend phases during melt mixing. Polymer, 2012. 53(2): p. 411-421.  
 
[20] Fenouillot, F., Cassagnau, P., and Majesté, J.C., Uneven distribution of nanoparticles in 
immiscible fluids: Morphology development in polymer blends. Polymer, 2009. 50(6): p. 1333-1350.
  
 
[21] Zaikin, A.E., Zharinova, E.A., and Bikmullin, R.S., Specifics of localization of carbon black at 
the interface between polymeric phases. Polymer Science Series A, 2007. 49(3): p. 328-336.  
 
[22] Stokes, G., On the effect of internal friction of fluids on the motion of pendulums. Cambridge 
Philosophical Society, Transactions, 1851. 9(8): p. 287.  
 
 
 
  
153 
CHAPITRE 6: 
MECHANISM OF CB-FILLER 
VISCOSITY-DRIVEN MIGRATION 
IN PP/PCL IMMISCIBLE BLENDS 
  
154 
  
155
CHAPITRE 6 
I. Introduction................................................................................................................... 157 
II. Results.......................................................................................................................... 158 
II.1. Droplet scale study of particle migration ................................................................................ 158 
II.3. Influence of particle size ..................................................................................................... 161 
III. Discussion .................................................................................................................. 162 
III.1. Mechanism of particle transfer............................................................................................ 162 
III.2. Droplet relaxation as a function of particle size ..................................................................... 165 
IV. Conclusion .................................................................................................................. 166 
V. References .................................................................................................................... 168 
  
156 
Chapitre 6: Mechanism of CB-filler viscosity-induced migration… 
 
157 
CHAPITRE 6: MECHANISM OF CB-FILLER VISCOSITY-DRIVEN MIGRATION 
IN PP/PCL IMMISCIBLE BLENDS 
I. Introduction 
Combination of thermodynamics and kinetic parameters allowed to highlight particle migration 
in polymer blends. Elias et al. showed that silica fillers migrate more or less quickly from 
poly(ethylene-co-vinyl acetate) phase (EVA) where they are incorporated during the early stages 
of the mixing process to the PP/EVA interface depending on EVA viscosity [1]. Indeed, if EVA 
viscosity is low, silica fillers are found at the blend interface while if its viscosity is high, an 
important part of the fillers remain in the EVA domains. Gubbels et al. studied CB fillers 
localization in polyethylene (PE)/polystyrene (PS) blends. The authors took advantage of the 
thermodynamically-driven transfer of CB particles from PS, less interacting phase, in which they 
were premixed towards the most thermodynamically favorable PE phase to localize fillers 
selectively at the blend interface. Their strategy consisted in stopping the mixing at the given time 
when fillers accumulate at the blend interface [2]. Similarly, Goldel et al. emphasized the transfer 
of CNT from poly(styrene-acrylonitrile) phase (SAN) in which they were premixed towards 
polycarbonate phase (PC) [3]. In another paper, these authors focused on mechanism of CNT 
migration in the same blend [4]. According to this work, CNT fillers first need to meet the blend 
interface thanks to shear induced collisions. Then, CNT transfer into the better wetting phase is 
attributed to the development of a nanoscaled wetting angle on the surface of the nanotube. 
Zaikin et al. discussed the importance of surface effects on particle migration in macromolecular 
media [5]. Fillers transfer from one phase to the other through the blend interface implies that 
macromolecules adsorbed on the particle surface must desorb to be replaced by the other 
polymer. If the energy barrier for the polymer desorption is high, particles might stay for long 
time at the blend interface without crossing it. To conclude, some parameters involved in the 
mechanism of particle migration have been listed and discussed but are not yet fully understood 
[6]. 
In this work, we focus on the viscosity-driven migration of CB particles in PP/PCL blends 
highlighted in our previous studies [7, 8]. The mechanism of CB filler migration is investigated at 
the droplet scale by using a high temperature shearing stage coupled with an optical microscope. 
First, we only consider one particle size by using LCB-filled blends to focus on the transfer 
mechanism considering two viscosity ratios (K=0.004 and 15.6). Then, the different behaviour of 
the fillers at the blend interface depending on their particle size will be also discussed by 
considering SCB and LCB-filled blends for a given viscosity ratio (K=0.004).  
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The experimental part of this study consists in isolating one CB filled PCL droplet surrounded by 
the PP matrix and study its behaviour during relaxation after applying a shear strain. Since it has 
been filled with CB particles, the PCL droplet appears dark into the transparent neat PP matrix.  
 
II. Results 
II.1. Droplet scale study of particle migration 
We consider first a blend with viscosity ratio K=0.004, obtained by selecting PP4/(PCL1+LCB) 
couple, which promotes LCB transfer (as shown in chapter 4 [7]). Pictures of the relaxation of 
different filled PCL droplets after applying an oscillatory shear (100% strain and 0.3s-1 frequency 
during 30s) are given in figures 6.1, 6.2 and 6.3. 
80µm
 
0s 
 
186s 
 
427s 
 
1030s 
 
1391s 
 
1773s 
Figure 6.1: OM pictures during relaxation after shear strain on LCB-filled PCL domain (K=0.004). 
 
Figures 6.1 and 6.3 present droplet relaxation without breakup. Figure 6.2 shows a fiber-like filled 
PCL domain which undergoes breakup by Rayleigh instabilities. These three figures depict an 
original shape relaxation process for the droplets. Indeed, it can be seen that droplets retract by 
letting elongated or spherical objects detach from the droplet along the deformation axis (figure 
6.1 and 6.3 respectively). These objects can either detach from the droplet during relaxation 
(figure 6.2 and 6.3) or can still be linked to the droplet after it has reached its equilibrium 
spherical shape (figure 6.1). Either they detach from the droplet or not, these elongated objects 
never relax, even after long time. 
Chapitre 6: Mechanism of CB-filler viscosity-induced migration… 
 
159 
After dozens of strain-relaxation steps, it can be observed that small PCL droplets are partially 
empty (figure 6.4). 
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Figure 6.2: OM pictures during relaxation after shear strain on LCB-filled PCL domain (K=0.004). The shear strain 
leads to Rayleigh instabilities and filament breakup into several droplets. 
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Figure 6.3: OM pictures during relaxation after shear strain on LCB-filled PCL domain (K=0.004). 
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15 µm
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Figure 6.4: OM pictures of several PCL droplets (K=0.004) after a dozen of strain relaxation steps. The stack has 
been removed from the LINKAM shearing stage and molten again on a heating plate in order to observe the 
droplets with X100 magnification. 
Then, let us now consider a blend with viscosity ratio K=15.6, obtained by selecting the 
PP1/(PCL3+CB) couple, which avoids CB filler transfer (as shown in figure 4.8 [7]). Pictures of 
the relaxation of filled PCL droplet after applying a continuous shear on it (1s-1 at the observed 
radius during 60s) are given in figure 6.5. Oscillation shear experiments on this sample do not 
lead to any droplet breakup but just small deformation. Even with continuous shear rate 
experiments, we didn’t observe the breakup of the droplet. As described by Grace, for a value of 
the viscosity ratio beyond 4, droplet breakup cannot occur under rotational shear [9]. In the 
present case, droplet relaxation occurs in a usual way, from an ellipsoid shape to the equilibrium 
spherical shape, without letting anything fall on the deformation axis. Moreover, it is observed 
that the relaxation time of the droplet is faster in this experiment than in the case where 
K=0.004.  
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Figure 6.5: OM pictures during relaxation after shear strain on LCB-filled droplet (K=15.6). 
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II.3. Influence of particle size 
The ability of CB particles to migrate from PCL domain to the PP/PCL interface, evidenced in 
chapter 5, is studied at the droplet scale. Especially, the apparent Hencky strain of the droplet is 
measured and plotted as a function of time to study the relaxation process of the droplet. In the 
following, we consider a blend viscosity ratio K=0.004, obtained by selecting PP4/ (PCL1+CB) 
couple, which promotes CB migration. However, the droplet is only slightly deformed in order to 
avoid its breakup or filler transfer from the PCL droplet to the PP matrix. 
Figure 6.7 presents the Hencky strain of neat or filled PCL1 droplets (with different CB particle 
size) suspended in a PP4 matrix. No difference in relaxation process can be seen upon addition 
of 11%wt LCB in the PCL1 droplet, even after 10 successive strain-relaxation steps. Two 
different PCL droplets filled with 11% wt SCB, referred in the figure as “d1” and “d2” droplets, 
show a different behaviour compared to LCB-filled one. Indeed, after the first step strain, the 
relaxation of both droplets is not complete and the curves tend towards a plateau. The value of 
this plateau increases gradually by applying further strain-relaxation cycles on each of the 
droplets. Some differences are noted on the response of the two droplets probably due to small 
differences in CB particles concentration. 
0 1 2 3
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d1 d2  4 cycles
d1 d2  3 cycles
d1 d2  2 cycles
d1 d2  1 cycle
LCB-filled  10 cycles
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Figure 6.7: Hencky strain of the main axis of a CB-filled PCL1 droplet (with 11% wt particles) in a PP4 matrix as a 
function of time (normalized by τneat which is the relaxation time for a pure PCL1 droplet in PP4 matrix. τneat is 
determined using equation 2.6 in chapter “Matériaux et methodes” p.76) for two CB particle sizes after several shear 
strain (indicated in the figure). 
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III. Discussion 
III.1. Mechanism of particle transfer 
As the viscosity driven migration of CB filler has been successfully highlighted, we propose to 
study mechanisms responsible for this migration at the droplet scale. In the following, CB filled 
PCL droplets suspended in PP matrix are studied during relaxation after strain step. Two 
opposite cases are considered where 1) CB-filled PCL viscosity is much lower than PP viscosity, 
promoting particle migration (PP4/PCL1+CB) and 2) filled droplet viscosity is much higher than 
PP viscosity, avoiding filler transfer (PP1/PCL3+CB). 
Let’s consider the first case. With such a low viscosity ratio, droplets are easily broken by 
applying shear stresses. So, depending on their size, some of them undergoes breakup (figure 6.2) 
while other are just deformed and relax to spherical shape (figures 6.1 and 6.3). It is really 
interesting to focus on the relaxation step of these droplets. In all cases, the ellipsoidal domain 
retracts back to equilibrium spherical shape (with or without breakup) by letting elongated (figure 
6.1 and 6.2) or spherical objects (figure 6.3) fall on the deformation axis. These objects can either 
detach from the droplet or keep in contact with it after relaxation is completed. These objects are 
believed to be CB aggregates or small droplets of PCL containing high amount of particles that 
are extracted from PCL droplet to PP matrix. These objects, which can be more or less spherical 
corresponding to small aggregates (figure 6.3), are mainly elongated (like filament) and never 
relax, even after long times (figure 6.1 and 6.2), meaning that they could be either only CB 
aggregates or most probably highly filled PCL with strongly modified rheology so as to show a 
solid-like behavior. However, the magnification used is not sufficient to ascertain that these 
aggregates are only made of CB without any traces of PCL. 
The way the CB aggregates are extracted from PCL droplet is clearly shown in figures 6.1 and 
6.2. When relaxation step begins, an “end pinching”-like phenomenon occurs at the droplet 
edges on the deformation axis. From the droplet edges, filaments grow in an original way that we 
called “zip flow”. Filaments can either detach from the droplet or keep contact with it. Filament 
growth implies that CB fillers gradually come to the droplet edges to be transferred. From OM 
observation, it is deduced that CB reaches droplet edge by coming along the interface. Indeed, it 
seems that while the droplet retracts back to its spherical shape, the particles at the interface do 
not follow the intern flow of the droplet, as if they were entrapped at the interface by the most 
viscous PP phase. Thus, they gradually reach the droplet edges thanks to the relaxation of the 
droplet. 
Since diffusion of LCB particles is insignificant in high viscous media like molten polymers (as 
shown in chapter 5), droplet deformation and shear-induced motion of the CB are probably 
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responsible for particles/interface collisions. Indeed, the deformation of the droplet from a 
spherical shape to an ellipsoid reduces the characteristic length that the particles have to cross to 
reach the interface. This characteristic distance to the interface can be defined as the width lc of a 
shell close to the interface which contains the number of particles Nc sufficient to completely 
cover the interface [10]. Nc is given by the equations (4.1) and (4.2) for a spherical droplet (at 
equilibrium condition) and an ellipsoid of revolution (after applying a shear strain) respectively. 
3
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Cp is the volume fraction of the particles, R is the droplet radius, a and b are the semi axes of the 
ellipsoid of revolution and r the particle radius. Nc is calculated for the spherical droplet and kept 
as a constant for the different cases considered hereafter. For the calculations, we consider a 
droplet with a radius R=10µm, a particle radius r=200nm and the particle volume fraction is 
calculated from the weight content of fillers premixed in the PCL phase (11% wt). 
Thus, lc decreases from 2.98µm down to 2.79µm when a shear strain with an amplitude of 100% 
is applied. 
Moreover, the particles/interface collisions are statistically more likely to happen since the 
amount of interface increases by deforming the droplet.    
According to these observations, we propose a general scheme for viscosity-driven CB fillers 
migration (figure 6.6). 
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1.CB-filled PCL droplet in PP 
matrix in quiescent state 
 
2. Droplet deformation under 
shear. Particles meet the 
interface. 
 
 
3. Particles migrate towards 
droplet edges. 
  
4. Throughout droplet relaxation, 
particles at the droplet edges are 
extracted from the interface by 
higher viscosity PP matrix on the 
deformation axis. 
 
5. After relaxation, droplet 
reaches a spherical equilibrium 
shape. Some particles have been 
transferred from PCL droplet to 
PP matrix. 
 
Figure 6.6: scheme presenting CB-fillers migration from PCL droplet to PP matrix during relaxation after strain step. 
 
The general scheme proposed in figure 6.6 is divided in 5 steps. 
1. At the beginning, CB-filled PCL droplet is at equilibrium with a spherical shape. 
2. By applying shear stress, PCL droplet deforms from a sphere to an ellipsoid. The droplet 
deformation and shear induced motion of the particles lead to collisions between blend interface 
and CB fillers. Moreover, the deformation of the droplet decreases the characteristic distance 
between fillers and the interface and increases the amount of interface, increasing consequently 
the probability for filler/interface encounters. 
3. CB particles in contact with the blend interface are gradually transferred along this one towards 
droplet edges during the relaxation. CB fillers which don’t meet the interface during droplet 
deformation are not involved in the transfer and remain in the PCL domain after relaxation. 
4. While droplet retracts back, CB fillers localized at the droplet edges are extracted from the 
PCL domain to the higher viscosity PP matrix thanks to the mechanism described earlier (chapter 
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3). The extraction of CB fillers might go along with PCL erosion inducing presence of polymer 
inside the transferred aggregates.   
5. At the end of the relaxation process, the droplet comes back to its spherical equilibrium shape, 
stopping particles migration. A part of the CB fillers remains in the PCL phase while some others 
are localized in the PP phase, on the relaxation axis. If they don’t have time to detach before 
relaxation is completed, some transferred aggregates keep in contact with the droplet. 
One strain-relaxation step only allows to transfer few CB particles. In the micro compounder, 
this cycle is repeated lot of times to achieve important filler migration. Thus, by repeating strain-
relaxation cycles many times with the shearing stage, it is observed that PCL droplets are partially 
empty, attesting particles migration (figure 6.4). 
All these observations have to be compared with the opposite configuration, where CB-filled 
PCL viscosity is much higher than PP viscosity (PP1/PCL3+CB). In this case, deformed droplet 
relaxes from ellipsoidal to spherical shape in a really usual way, without aggregates transfer (figure 
6.5). The opposite viscosity ratio can explain this behavior at two different levels. 
First of all, CB localization at the blend interface, due to droplet deformation, is not likely to 
happen since desorption of high molecular weight PCL chains from CB surface, necessary for PP 
adsorption and interface localization, may be difficult and/or long. Then, even if CB fillers are 
localized at the droplet edges along the deformation axis, particles transfer from PCL to PP 
matrix cannot occur since the drag force applied by the PP phase on fillers is not sufficient to 
overcome PCL one and extract them.   
 
III.2. Droplet relaxation as a function of particle size 
Hereafter, we focus on the relaxation of a PCL1 droplet, unfilled or filled with different CB, 
embedded in a PP4 matrix after applying a strain step and coming back to the initial position of 
the droplet. The droplet is only slightly deformed in order to avoid breakup or particle transfer. 
The evolution of the Hencky strain is measured as a function of the time (normalized by the 
relaxation time of the neat PCL1 droplet embedded in PP4 matrix) for several strain-relaxation 
steps. The chosen PP/PCL couple promotes CB particles migration from the PCL domain 
towards the blend interface, as shown in chapter 5. 
 The addition of 11% wt LCB does not modify the bulk rheology of the droplet, as discussed in 
chapter 4. It is not observed any change in relaxation behaviour of the LCB-filled PCL1 droplet, 
even after 10 strain-relaxation cycles (figure 6.7). Indeed, the relaxation occurs as quickly as for 
the neat blend and no difference can be detected with the relaxation curves. This result means 
either the shear induced motion of particles and the slight deformation of the droplet does not 
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allow to increase significantly the amount of LCB fillers localising at the interface or the selective 
localization of LCB fillers at the interface is not sufficient to change the rheology of the interface 
and act on its relaxation.  
In the opposite, PCL1 droplets filled with 11% wt SCB show different relaxation behaviours. It is 
important to mention that this amount of SCB particles strongly modifies the bulk rheology of 
the droplet which thus exhibits a solid-like behaviour (as shown in chapter 5). After only one 
strain-relaxation step, the droplet does not retract back to its spherical equilibrium shape and 
blocks in an anisotropic shape. Thus, the Hencky strain tends to a plateau. This might be 
explained by the percolation of the particles inside the droplet that can increase the modulus of 
the droplet up to a gel state. This might block the relaxation of the droplet as it was already 
reported for a jammed star-like micelle suspensions [11]. It is then interesting to observe that 
further strain-relaxation steps lead to an increase of the value of the plateau observed for the 
Hencky strain. This means that when the droplet is more deformed, the relaxation is blocked out 
earlier and consequently its shape is more elongated. This phenomenon is most probably due to 
an increase of the quantity of SCB particles adsorbed at the interface after each strain-relaxation 
cycle. Indeed, the surface of the droplet is increased during the strain step, allowing more SCB 
particles to migrate irreversibly from the bulk to the interface. Thus, the interface is probably 
more rigidified by this accumulation of particles and finally the droplet almost does not retract 
back at all (figure 6.7 cycle 5). As discussed in chapter 5, this mechanism could be enhanced by 
the fast diffusion of SCB-particles within the experimental time. This phenomenon was reported 
for aqueous latex suspension droplets in oil medium [12]. The authors explained the strain-
induced memory in a droplet retraction by the irreversible adsorption of particles and maybe 
their organisation at the interface that can increase the viscoelastic modulus of the interface.    
 
IV. Conclusion 
Mechanism of CB fillers migration from PCL to the interface and PP phase, highlighted in 
previous works, was discussed by studying this system at the droplet scale with a high 
temperature shearing stage. It was observed that CB fillers are extracted from PCL domains on 
the deformation axis during relaxation step. This migration can be divided in several steps. 
During droplet deformation, CB fillers meet the blend interface and then move along it towards 
droplet edges. While they are localized at the interface on the droplet edges, fillers are extracted 
from PCL domain to the highest viscosity PP matrix according to the balance of drag forces 
described earlier. This transfer, observed for the first time to our best knowledge, is called “zip 
flow”. 
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A comparative study of two CB-fillers with different particle size corroborated results obtained in 
chapter 5 by showing that smaller particles are more easily stabilized at the blend interface 
compared with bigger ones. Since lc and the diffusion time to reach the interface are very small, 
the SCB particles can adsorbed irreversibly at the interface during the deformation process 
leading to a denser interface with higher interfacial moduli. As the particles are small, the drag 
forces are not sufficient to detach them easily from the interface.     
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CHAPITRE 7: ELECTRICAL AND RHEOLOGICAL PROPERTIES OF CB-FILLED 
PP/PCL BLENDS 
I. Introduction 
The incorporation of conductive fillers in an insulating polymer matrix is of special interest. 
Indeed, it is possible to obtain conductive polymer composites by adding a sufficient amount of 
conductive particles to form a percolating network across the material [1]. This minimum amount 
of fillers that one has to disperse to get the percolating network is called “percolation threshold”. 
For economic and processing reasons, it is important to reduce this percolation threshold as 
much as possible. Sumita et al. showed that the use of immiscible polymer blends with co-
continuous morphology filled with particles selectively localized within one phase or better at the 
blend interface is a promising way to achieve this goal [2, 3]. The authors defined the “double 
percolation” concept which consists in the percolation of conductive particles inside one 
continuous polymer phase or at the co-continuous blend interface. Gubbels et al. used this 
concept and adjusted the processing conditions to selectively localize fillers at the blend interface 
and thus decrease the percolation threshold down to 0.4 wt % in polyethylene (PE) / polystyrene 
(PS) blends filled with carbon black (CB) [4]. Since then, many authors proposed different 
strategies to reduce the percolation threshold [5-10]. From all these studies, it appears that 
controlling the localization of the conductive fillers is the essential parameter to get electrical 
properties at low particles content. 
In the following, we focus on the electrical properties, in relation with rheological behaviours, of 
SCB-filled PP3/PCL2 blends obtained with “PCL first” mixing procedure at 150rpm. As it has 
been observed in a previous part [11], SCB-fillers can be selectively localized at the interface of 
this blend by adjusting the processing conditions. 
 
II. Results 
II.1. CB-fillers percolation in single polymers 
First, single polymers filled with the two different grades of CB are considered before studying 
filled PP3/PCL2 blends. 
Figure 7.1 shows the conductivity curves of the two different grades of CB used in this work. 
The experiment is carried out on CB disks realized by compression molding at ambient 
temperature. Both curves present a plateau on all range of frequency, attesting that these particles 
are intrinsically conductive. The conductivity is equal to 0.028 S/cm for LCB and 0.014 S/cm for 
SCB at 0.1Hz. These two values are quite close and it can be considered that the two CB have the 
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same intrinsic conductivity of about 10-2S/cm. Indeed, Sanchez-Gonzalez et al. showed that 
parameters like sample volume or applied pressure during compression molding may act on 
sample conductivity. Both of these parameters may lead to different packing density of the CB 
disks, modifying the number of conductive pathways in the sample [12]. Thus, the difference in 
conductivity must be considered with care and additional experiments would be necessary to 
determine which one of the CB is the most conductive. The effects that will be presented 
hereafter do not depend on such small differences. 
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Figure 7.1: Conductivity of both grades of CB as a function of the frequency. 
 
Conductivity measurements at ambient temperature and rheology curves at 200°C for LCB-filled 
single polymers are given in figure 7.2. From dielectric experiments, it is observed that the 
electrical conductivity of pure PP3 and PCL2 increases with increasing frequency, as expected for 
insulating materials. This behavior remains unchanged for both polymers upon addition of 28 
and 25 phr (per hundred resin) LCB respectively (figure 7.2 graphs a and b). However, the 
addition of these contents of LCB leads to an increase in elastic and viscous moduli for both PP3 
and PCL2 (figure 7.2 graphs c and d). 
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Figure 7.2: Conductivity at ambient temperature (a and b) and rheology at 200°C (c and d) for LCB-filled single 
polymers. 
 
Figure 7.3 presents conductivity measurements and rheology curves at 200°C for SCB-filled PP3 
and PCL2. The addition of 16 phr SCB in PP3 is not sufficient to obtain electrical properties. 
Indeed, conductivity remains dependant of the frequency for filled and neat polymers. However, 
a shoulder can be observed around 104Hz for SCB-filled PP3 (figure 7.3 graph a). Graph c 
denotes an increase of elastic and viscous moduli of PP3 with addition of SCB. 
Interestingly, dielectric experiments show that upon addition of 12 phr SCB, PCL2 exhibits a 
frequency independent plateau at low frequency (below 102Hz), attesting that the sample is 
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electrically conductive with a conductivity of about 10-8S/cm. The addition of 25 phr SCB leads 
to a conductivity plateau of about 10-4S/cm (figure 7.3 graph b). From rheology experiments, 
both moduli of PCL2 increase with increasing SCB content and G’ tends to a plateau at low 
frequency for 12 phr fillers or higher (figure 7.3 graph d).  
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Figure 7.3: Conductivity at ambient temperature (a and b) and rheology at 200°C (c and d) for SCB-filled single 
polymers. 
 
Chapitre 7: Electrical and rheological properties… 
 
177
II.2. Conductivity of CB-filled blends  
PP3/PCL2 blends filled with SCB and obtained by mixing procedure 4 at 150rpm are considered 
and compared with LCB-filled samples realized with different blending sequences. 
From table 5.4 [11], it is observed that PCL phase connectivity in PP3/PCL2 blends does not 
change dramatically when SCB fillers are added. The extracted PCL amount is relatively high for 
both neat and filled samples (higher than 70%) proving that blend morphology is co-continuous.     
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Figure 7.4: Conductivity at ambient temperature (a) and rheology at 150°C (b and c) for PP3/PCL2/SCB blends 
obtained with mixing procedure 4 at 150rpm. 
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Conductivity measurements of PP3/PCL2 blends filled with different amounts of SCB are given 
in figure 7.4 graph a. The neat blend presents a usual insulating behavior. The addition of only 1 
phr SCB by mixing procedure 4 at 150rpm leads to the appearance of a plateau with a 
conductivity value of about 10-8S/cm. The value of the conductivity plateau is gradually increased 
by adding more particles until reaching almost 10-4 S/cm with 10 phr SCB. 
The rheological study of these blends is available in figure 7.4 graphs b and c. Graph b shows 
that the elastic modulus increases with increasing particle content in the blend and tends towards 
a plateau at low frequency for 10phr SCB. Moreover, tangent δ, which is defined as the ratio of 
the viscous modulus over the elastic modulus, decreases gradually to one when SCB amount is 
increased.    
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Figure 7.5: Conductivity as a function of CB content for PP3/PCL2 60/40 blends filled with different CB and 
obtained with different mixing procedures and screw speeds. 
 
Figure 7.5 depicts the evolution of conductivity as a function of particle content for PP3/PCL2 
blends filled with different grades of CB and obtained with different mixing sequences and screw 
speeds. It is clear from this graph that SCB-filled system presents a much lower percolation 
threshold than LCB-filled blends. Indeed, percolation occurs between 0.5 and 1 phr SCB and 
beyond 5 phr LCB whatever the used mixing procedure. 
Two different mixing procedures are used for LCB-filled blends. The mixing procedure 4 (PCL 
first) at 150rpm allows to compare the effect of the particles size on their localization and 
consequently on the electrical properties of the material. As shown in figure 7.6, the mixing 
procedure 4 at 150rpm leads to localization of LCB fillers into PCL domains and rarely at the 
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interface. As described in our previous work [13], the mixing procedure 1 at 20rpm leads to a 
shared distribution of fillers at the interface and inside PCL phase. 
7 phr LCB-Mix 1-20rpm 5 phr LCB-Mix 4-150rpm 
  
Figure 7.6: TEM micrographs of PP3/PCL2 blends filled with LCB and obtained with different mixing procedures 
and screw speeds. 
  
SEM and TEM micrographs of PP3/PCL2 blends filled with different amounts of SCB and 
obtained with mixing procedure 4 at 150rpm are given in figures 5.14 and 5.15 respectively. TEM 
investigation shows that SCB-fillers are selectively localized at the blend interface, whatever the 
amount of particles. The thickness of the particle layer at the interface does not seem to change 
dramatically when particle content increases. 
Interestingly, PCL domains size decreases with increasing filler content in the blend, as shown by 
SEM micrographs. Indeed, the size of the connected domains is much higher than 50µm for the 
neat blend and is reduced to less than 10µm when 10 phr SCB are added. Moreover, the shape of 
the domains changes when the particle content is increased. For the neat blend (figure 7.7 picture 
a), the PCL domains are rounded and isotropic while the sample filled with 10 phr SCB presents 
elongated and orientated domains looking like filaments (figure 7.7 picture e and figure 7.8 
picture h). On the picture b of the figure 7.7, some unexpected “craters” can be seen on the 
surface of the sample (indicated by the white circle). These “craters” are not observed in any 
other samples and might be due to the evaporation of solvent droplets (during drying step) which 
let “coffee ring” like deposition of particles on the surface of the sample. 
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Figure 7.7: SEM micrographs of PP3/PCL2/SCB blends obtained with mixing procedure 4 at 150rpm: a) neat blend, 
b) 1phr SCB, c) 3phr SCB, d) 5phr SCB and e)10phr SCB. 
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Figure 7.8: TEM micrographs of PP3/PCL2/SCB blends obtained with mixing procedure 4 at 150rpm: a and b) 
1phr SCB, c and d) 3phr SCB, e and f) 5phr SCB and g and h) 10phr SCB. 
 
III. Discussion 
Before considering the blends, let us focus on the percolation of CB fillers in the single polymers. 
Figure 7.2 clearly shows that the addition of 28 and 25 phr LCB in PP3 and PCL2 respectively 
has a slight viscosifying effect on both polymers but is not sufficient to get electrical properties. 
Indeed, conductivity curves for both neat and filled polymers are frequency-dependent. However, 
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the conductivity curve of the filled PCL2 tends slightly to a frequency-independent plateau, 
proving that the percolation concentration is only slightly above 25 phr. 
Similarly, the addition of 16 phr SCB fillers into PP3 leads to an increase in both G’ and G” 
moduli but no electrical percolation is observed, meaning that the percolation threshold has not 
been reached yet (figure 7.3 graphs a and c). The short conductivity plateau observed around 
104Hz can be attributed to local conductivity, inside a SCB aggregate for instance. The 
distribution of percolation threshold values of CB-filled PP composites found in the literature is 
quite large. Indeed, Tchoudakov et al. reported an electrical percolation upon addition of 2.5 phr 
CB [14] while Zhou et al. observed a percolation around 17% wt CB (≈20 phr) [15]. However, it 
is known that the percolation threshold is affected by many parameters like processing 
conditions, polymer polarity and viscosity or filler morphology [1].  
Filled PCL2 samples present a conductivity plateau at 10-8S/cm upon addition of at least 12 phr 
SCB (figure 7.3 graph b). The value of the conductivity plateau reaches almost 10-4S/cm when 
SCB content is increased up to 25 phr. Thus, the observed percolation threshold for the SCB-
filled PCL2 system is around 12 phr, lower than the one of SCB-filled PP3, which is higher than 
16 phr. Zhou et al. used the electrical percolation to discuss the preferential affinity of the fillers 
with one phase of the blend or the other [15]. Their concept consists in comparing the values of 
the percolation threshold and considering that the higher this value, the better the dispersion of 
the particles and consequently the higher the particle / polymer matrix affinity. If we apply this 
concept to our study, this would mean that the SCB fillers have a preferential affinity with the PP 
matrix since the percolation threshold is found to be higher in this system than in PCL matrix. 
Nevertheless, the wetting parameter calculated for this system by taking surface tension values in 
the literature indicates the opposite tendency, i.e. a thermodynamic affinity of the CB particles for 
the PCL phase [16]. Once again, the rheology of the different phases might act on filler 
dispersion and affect the formation of a percolating network across the material. Thus, this 
parameter must be taken into account to discuss this result. 
The rheological study of SCB-filled PCL2 samples shows that the electrical percolation is 
associated with a mechanical percolation (figure 7.3 graph d). Indeed, when SCB content is equal 
to 12 phr or higher, the elastic modulus becomes close to the viscous modulus and tends to a 
plateau at low frequency. 
 
PP3/PCL2 blends are filled with different amount of SCB particles. The dielectric measurements 
depicted in figure 7.4 (graph a) show that the material becomes conductive with only 1 phr SCB. 
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The value of the conductivity plateau is then increased by further additions of SCB until reaching 
almost 10-4S/cm for 10 phr particles. 
As observed in graphs b and c, the increase in filler content goes along with an increase in the 
elastic modulus which tends slightly to a plateau at low frequency for 10 phr SCB. The tangent δ, 
which is the ratio of the viscous modulus over the elastic modulus, tends to one by increasing the 
content of SCB fillers. These experiments denote that, in this system, the electrical percolation 
appears at lower loading than the mechanical percolation. Indeed, if the addition of 1 phr SCB is 
sufficient to obtain a conductivity plateau, the characteristic signature of the mechanical 
percolation, i.e. a plateau for G’ at low frequency and a tangent δ close to one, is only visible at 
10 phr SCB. However, the formation of the three dimensional network of fillers probably 
appears at lower content than 10 phr but the few number of pathways might not be sufficient to 
induce a solid-like behaviour at low frequency. 
The percolation curve of this system is given in figure 7.5. The material undergoes an insulator-
conductor transition around 1 phr SCB (in full line). This result clearly indicates that the 
percolation threshold has been decreased compared to the single PCL2 and PP3 matrices, where 
the conductivity plateau appears around 12 phr and higher than 16 phr SCB respectively. 
According to the TEM micrographs available in figure 7.8, this low percolation threshold can be 
attributed to the selective localization of the particles at the interface of the blends. As mentioned 
in the literature, the use of immiscible polymer blends with co-continuous morphology filled with 
particles selectively localized at the interface, known as double percolation concept, appears again 
to be an efficient way to reduce the percolation threshold [2, 3]. However, the obtained 
percolation concentration is not as low as the one reported by Gubbels et al. (i.e. 0.4 wt %) [4]. 
The percolation threshold does not only depend on the filler localization but also on the blend 
morphology. Since the localization of the fillers at the blend interface has been optimized, it 
would be probably possible to reduce more the percolation concentration by acting on the blend 
morphology.  
The percolation of SCB-filled blend is compared with LCB-filled systems (figure 7.5). First, it can 
be seen that the PP3/PCL2 blend filled with 5 phr LCB and prepared with the same mixing 
procedure as for SCB particles is insulating (open triangle symbols). This is probably due to the 
lowest ability of bigger particles to selectively localize at the blend interface, as demonstrated in 
the first part of this work. Thus, when premixed with the PCL phase before addition of the PP, 
LCB fillers essentially remain in this phase after compounding and the amount of particles that 
are stabilized at the interface is not sufficient to form a conductive network (figure 7.6). If LCB 
fillers are mixed simultaneously with both polymer phases (with mixing procedure 1 at 20rpm), 
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their localization is shared between the PCL phase and the interface, as observed for samples 
with viscosity ratio not too far from one [13]. In this case, the amount of particles at the interface 
is relatively higher than for the sample prepared with mixing procedure 4 (figure 7.6) and the 
electrical percolation is observed around 6.5 phr LCB (figure 7.5). The conductive network is 
believed to be formed at the blend interface rather than in the PCL phase since for this filler 
content, 6.5 phr in the entire blend corresponding to a particle concentration of approximately 16 
phr in the PCL phase, no percolation is observed in the PCL2 matrix (figure 7.2 graph b). Thus, 
the better ability of small SCB particles for interface stabilization allows to reduce significantly the 
percolation threshold in PP/PCL co-continuous blends compared with LCB-filled blends. 
It is interesting to focus on the evolution of the morphology of PP3/PCL2 blends upon addition 
of SCB fillers. As it can be seen on figure 7.7, the addition of SCB fillers leads to a gradual 
decrease of PCL domains size which can be associated to a compatibilisation of the blend. By 
localising selectively at the interface of the blend, the SCB filler particles prevent the coalescence 
of the PCL domains. Such a compatibilizing effect of the particles have already been reported in 
the literature, notably by Elias et al. concerning polypropylene / polystyrene blends filled with 
silica [17] and by Baudouin et al. concerning poly(ethylene-co-methyl acrylate) / polyamide 
blends filled with carbon nanotubes [18]. Furthermore, the blend morphology evolves from big 
rounded domains (with qualitatively lower amount of interface) to thin filament-like domains 
(showing higher quantity of interface) by increasing the filler content. This observation might 
induce that further additions of CB particles lead to an increase of the particle layer at the 
interface, blocking out more and more efficiently the domain relaxation and resulting 
consequently in more elongated and orientated tunnels. 
However, it is observed from figure 7.8 that the thickness of the particle layer at the interface 
seems to be relatively constant and does not increase dramatically when the SCB content is 
increased. So, it seems that even if increasing the SCB fillers content leads to an increase of the 
particle layer at the interface, the most important effect is an increase of the interface quantity in 
the blend. According to the image analysis performed with ImageJ software on pictures b and e 
from figure 7.7, when the particle content is increased ten times (from 1 phr to 10 phr), the 
amount of interface increases approximately from a factor of five. Thus, even if the conductive 
layer at the blend interface increases by increasing the content of particles, the material 
conductivity is mainly increased by multiplying the number of PCL channels covered with CB 
particles crossing the PP matrix rather than increasing the number of conductive pathways on the 
same quantity of interface. 
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IV. Conclusion 
By taking advantage of the better stability of small CB particles at the blend interface, it is 
possible to optimize the filler localization in PP/PCL blends. The mixing speed is adjusted to 
allow a complete transfer of SCB particles from the PCL phase in which they are premixed to the 
blend interface. Thus, the electrical percolation threshold of SCB-filled PP/PCL blends is 
significantly reduced compared to the single polymer matrices or LCB-filled blends. 
Finally, the electrical percolation of this system is found to be much lower than the mechanical 
percolation (1 phr versus 10 phr), attesting that the “double percolation” concept is an efficient 
way to get electrical properties without modifying dramatically the rheology of the material 
(which is an important parameter with regard to material processing). 
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CONCLUSION GENERALE ET PERSPECTIVES 
 
L’objectif de la thèse était de mieux comprendre les paramètres, physico-chimique, rhéologiques  
et cinétiques responsables de la localisation des charges dans un mélange de polymères 
immiscibles. Ce travail avait également pour but d’appréhender les mécanismes de migration des 
charges et les conditions de piégeage des particules à l’interface des phases. Un mélange 
polypropylène (PP) / poly-ε-caprolactone (PCL) à morphologie co-continue et chargé en noir de 
carbone (CB) a été considéré pour réaliser cette étude. 
 
Dans une première partie expérimentale, nous avons étudié l’influence du rapport de viscosités 
sur la localisation des charges. Pour cela, une procédure de mélange spéciale a été mise en place. 
Elle consiste à mélanger les deux phases polymères dans l’extrudeuse de laboratoire 
préalablement à l’incorporation des charges. Cette procédure de mélange permet d’observer 
directement l’effet de la viscosité des phases en s’affranchissant des influences des points de 
fusion (très différents) des deux polymères et des phénomènes d’adsorption de chaînes polymères 
sur la surface des particules. Il a été observé que le rapport de viscosités du mélange influence 
fortement la localisation des charges dans le mélange. En effet, les charges tendent à s’accumuler 
dans la phase la plus visqueuse du mélange, indépendamment de sa nature chimique (PP ou 
PCL). Ce résultat se vérifie clairement lorsque la différence de viscosité entre les deux polymères 
est très importante et est plus nuancé quand le rapport de viscosités tend vers un. Lorsque les 
viscosités s’équilibrent, la distribution des particules est partagée entre la phase la plus visqueuse 
et l’interface. Enfin, lorsque le rapport de viscosités est quasiment égal à un, les charges sont 
localisées sélectivement à l’interface des phases. Ce résultat remet en cause la prédiction, par des 
considérations uniquement thermodynamiques, de la localisation des charges qui prévoit une 
affinité préférentielle du noir de carbone avec la phase PCL et montre que les forces de viscosité 
sont responsables de cette localisation. Il est proposé un mécanisme en deux étapes pour 
expliquer la localisation du noir de carbone. Dans un premier temps, les charges incorporées 
après mélangeage des deux polymères rencontrent l’interface des phases grâce au mouvement 
induit par le cisaillement et à la déformation de l’interface. Ensuite, alors que les particules 
occupent l’interface, elles sont soumises à des forces de viscosité provenant de chacune des 
phases polymères. Ces forces de viscosité s’opposent l’une à l’autre et tendent à extraire la 
particule de l’interface. De plus, leur intensité est proportionnelle à la viscosité de la phase de telle 
manière que la phase la plus visqueuse arrache la particule de l’interface. Ainsi, lorsque le rapport 
de viscosités devient très proche de un, les forces de viscosité se compensent quasiment et les 
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particules peuvent être « stabilisées » à l’interface. Ce résultat est nouveau et s’oppose à certains 
points de vue publiés dans la littérature. Il permet de relancer la discussion sur l’effet de la 
viscosité des phases sur la localisation des charges en mettant notamment en avant l’importance 
de séparer les contributions de différents facteurs pas toujours pris en compte dans la littérature 
(points de fusion des polymères, procédure de mélangeage et taux de cisaillement du mélange 
notamment). 
 
Une deuxième partie traite de l’influence de la procédure d’addition des charges et de 
l’importance relative du rapport de viscosités du mélange par rapport à ce paramètre. Dans un 
premier temps, on s’affranchit de l’effet de la viscosité des phases en considérant un mélange 
avec un rapport de viscosités très proche de un. Il est alors observé que la procédure d’addition 
des charges contrôle la localisation des particules dans le mélange. Ainsi, alors que le mélange 
simultané des trois constituants conduit à une localisation partagée entre la phase PCL et 
l’interface (prouvant au passage l’importance de considérer les points de fusion des deux 
polymères), une procédure dénommée ici « pré mélange » entraîne une localisation sélective de la 
charge dans la phase où elle a été préalablement incorporée (PP ou PCL). Une nouvelle fois, on 
observe que la localisation des charges diffère de la prédiction thermodynamique, attestant de 
l’effet prépondérant des paramètres cinétiques dans le système considéré. La différence de 
localisation relevée lors de l’application des procédures « pré mélange » est probablement due à la 
cinétique d’adsorption/désorption de chaînes de polymères sur la surface de la particule 
puisqu’une augmentation du temps de mélange ou du taux  de cisaillement permet d’augmenter la 
quantité de particules à l’interface, c'est-à-dire de se rapprocher de la localisation décrite dans le 
chapitre 3 pour un rapport de viscosités très proche de un. Ensuite, la migration des particules de 
la phase PCL vers la matrice PP est mise en évidence en utilisant un procédé « pré mélange » 
étudié précédemment et en changeant le rapport de viscosités du mélange. Lorsque la viscosité du 
PCL est supérieure ou égale à la viscosité du PP, alors les charges restent dans la phase PCL où 
elles ont été préalablement incorporées. En revanche, si la viscosité du PP devient largement 
supérieure à celle du PCL, alors les domaines de PCL apparaissent partiellement vidés des 
charges qui sont localisées à l’interface et dans le PP. 
  
Le chapitre 5 concerne l’influence de la taille des particules de CB sur leur localisation dans le 
mélange en fonction des paramètres étudiés dans les deux chapitres précédents : rapport de 
viscosités, procédure et vitesse de mélangeage. A notre connaissance, peu d’études ne se sont 
intéressées à l’étude de ce facteur sur la localisation des charges dans un mélange de polymères 
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incompatibles. Il apparaît que l’influence du rapport de viscosités est similaire quelle que soit la 
taille des particules puisque les charges ont tendance à s’accumuler dans la phase la plus visqueuse 
et qu’un rapport de viscosité proche de un permet une localisation sélective à l’interface du 
mélange. Cependant, une différence notable est observée : les particules les plus petites sont plus 
facilement localisées à l’interface comparativement aux plus grosses, et ceci quel que soit le 
rapport de viscosités. La diffusion rapide des petites particules vers l’interface par mouvement 
brownien permet d’augmenter la probabilité de collisions nécessaires pour une adsorption à 
l’interface des phases. Ensuite, l’intensité des forces de viscosité arrachant la particule de 
l’interface, qui dépend de la taille de la charge et qui est donc d’autant plus faible que la charge est 
petite, ou bien l’adsorption plus aisée des chaînes polymères sur le noir de carbone ayant la 
structure la plus fine (et donc la surface spécifique la plus grande) pourraient expliquer la plus 
grande stabilité des petites particules à l’interface. 
 
Le transfert de particules mis en évidence dans le chapitre 4, ainsi que la stabilisation plus aisée 
des petites particules à l’interface (chapitre 5), sont ensuite plus particulièrement étudiés dans le 
chapitre 6 à l’aide d’une platine de cisaillement LINKAM montée sous un microscope optique en 
isolant une goutte de PCL chargée en noir de carbone dans une matrice de PP et en l’observant 
durant sa relaxation après une étape de déformation. Un mécanisme de relaxation original est 
observé pour un rapport de viscosités favorisant le transfert du CB. Ce mécanisme, observé pour 
la première fois à notre connaissance, est baptisé « zip flow » et peut se diviser en plusieurs 
étapes. Tout d’abord, sous l’effet du cisaillement, la goutte se déforme pour passer d’une forme 
sphérique à un ellipsoïde. Pendant la déformation, les particules de CB rencontrent l’interface et 
peuvent être transférées vers les bords de la goutte où elles sont extraites du domaine de PCL par 
la matrice PP en fonction de la balance des forces décrite précédemment. Cette extraction 
s’accompagne probablement d’une érosion de la goutte et les agrégats extraits peuvent contenir 
du PCL. L’observation à l’échelle de la goutte permet ainsi de compléter l’étude du mécanisme de 
localisation des particules en montrant notamment que le transfert des charges a lieu lors de la 
relaxation des domaines de PCL. De plus, l’étude comparative de la relaxation de gouttes de PCL 
chargées avec des particules de différentes tailles corrobore les résultats obtenus dans le chapitre 
5 en montrant que les particules les plus petites s’adsorbent plus aisément à l’interface, bloquant 
la relaxation de la goutte, sans doute aidées par une diffusion plus rapide sur une distance 
caractéristique à l’interface plus petite. 
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Le chapitre 7 montre qu’en ajustant les paramètres de mélangeage, notamment le taux de 
cisaillement, il est possible de localiser sélectivement les charges les plus petites à l’interface du 
mélange co-continu. Cela permet, en utilisant le concept de « double percolation », d’obtenir des 
propriétés de conduction électrique dans le matériau avec une faible teneur en CB (aux alentours 
de 1% massique). Cette concentration de percolation est significativement réduite par rapport aux 
polymères parents chargés et aux mélanges chargés avec des particules de CB plus grosses. De 
plus, il est observé que lorsque le taux de charges à l’interface est augmenté, ce ne sont pas les 
interfaces qui sont de plus en plus chargées (avec une augmentation de l’épaisseur de la couche de 
particules à l’interface) mais bien la quantité d’interface qui augmente significativement. Ainsi, les 
morphologies obtenues sont de plus en plus fines et orientées lorsque le taux de charges 
augmente. Ce  dernier chapitre présente donc, entre autres, les propriétés intéressantes qu’il est 
possible d’obtenir en maîtrisant la localisation des charges. D’une part, cela permet l’apparition de 
propriétés de conductivité électrique à faible taux de charges et en dessous de la percolation 
mécanique du système. Ce dernier point est intéressant puisque l’on peut obtenir un matériau 
conducteur dont les propriétés rhéologiques (importantes pour des étapes de mise en forme du 
matériau) sont similaires à celles d’un matériau non chargé. D’autre part, la compatibilisation du 
mélange qui conduit à un affinement des morphologies permet certainement une amélioration 
des propriétés mécaniques du matériau final. 
 
Les résultats obtenus dans cette thèse montrent bien que la localisation des charges dans un 
mélange de polymères est un problème complexe où interviennent des paramètres très différents 
tels que la tension de surface entre constituants, la viscosité des phases, l’adsorption des 
polymères sur la surface de la particule, la probabilité de rencontre avec l’interface etc. Si les 
présents travaux ont permis de mettre en place des techniques de caractérisation au sein du 
laboratoire, d’appréhender les phénomènes influençant la localisation des charges et de mieux 
comprendre les mécanismes associés, il n’en reste pas moins d’importantes zones d’ombres à 
élucider. Ainsi, de nombreuses perspectives peuvent être envisagées pour cette étude. 
 
 L’influence du rapport de viscosités K du mélange sur la localisation des charges a été 
clairement établie pour un noir de carbone qui admet une légère affinité préférentielle pour la 
phase PCL (ω est légèrement inférieur à -1). On peut donc se demander qu’elle serait l’influence 
de K dans un système où la particule admettrait une forte affinité pour l’une des deux phases 
( ω >>1). Une étude comparative de la localisation de plusieurs types de particules, l’une ayant 
une forte affinité pour un polymère et l’autre ayant, comme dans le cas présent, une faible affinité 
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pour l’une des deux phases, permettrait peut être de déterminer dans quelle mesure les forces de 
viscosité sont prépondérantes sur l’affinité thermodynamique (à travers la tension de surface). 
 
 Nous nous sommes focalisés ici sur le cas des mélanges à morphologie co-continue mais 
il pourrait être intéressant et instructif de considérer la localisation des charges en fonction de la 
composition du mélange (dispersion de A dans B ou bien dispersion de B dans A). Les résultats 
présentés dans ce manuscrit, et plus précisément dans le chapitre 6, tendent à prouver que le 
transfert de particules d’une phase vers l’autre sous l’effet des forces de viscosité se produit au 
moment de la rupture ou de la relaxation d’un domaine. Cela pourrait induire que la rupture d’un 
domaine chargé est la condition sine qua non à un transfert de particules. Ainsi, dans un mélange à 
morphologie co-continue où chacune des deux phases peut localement cisailler et rompre des 
domaines de l’autre phase, les forces de viscosité apparaissent comme prépondérantes. En 
revanche, que se passerait-il dans le cas d’une morphologie de type nodules d’une phase 
visqueuse dispersés dans une matrice de la phase fluide ? Les charges préalablement incorporées 
dans la matrice ou ajoutées après mélangeage des deux polymères pourraient elles finalement être 
localisées dans la phase visqueuse dispersée ?  
 
 Ce travail étant réalisé en partenariat industriel avec le CTTM, la question du changement 
d’échelle est évidemment incontournable. Les résultats obtenus avec une extrudeuse de 
laboratoire sont ils toujours valables lorsqu’une extrudeuse semi industrielle est utilisée ?  Pour ce 
type d’étude, deux différences majeures sont à considérer. Tout d’abord, le taux de cisaillement 
apparent étant très différent dans les deux appareils cités ci-dessus, il peut être difficile de se 
mettre dans les mêmes conditions de cisaillement, et donc de viscosité des phases, pour valider 
les concepts mettant en jeu le rapport de viscosités du mélange. Ensuite, si le temps de résidence 
dans le mélangeur peut être ajusté sur un équipement de laboratoire, cela n’est pas le cas pour une 
extrudeuse en ligne directe et la différence de temps de mélangeage peut induire, comme nous 
l’avons vu, des localisations de charges différentes. 
 
 Il a été reporté dans la littérature que le facteur de forme des particules influencerait leur 
localisation dans le mélange et plus spécialement leur comportement à l’interface. Ainsi, il 
pourrait être intéressant d’étudier l’effet de l’anisotropie de particules sur leur localisation dans les 
mélanges de polymères immiscibles. Cependant, il n’est pas aisé de trouver des particules de 
facteurs de forme différents admettant une chimie de surface similaire. On pourrait donc 
imaginer sélectionner des particules de formes différentes (graphène, noir de carbone, argiles 
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lamellaires…) et réaliser sur leur surface un greffage chimique identique (dans la mesure du 
possible) pour s’affranchir de la variabilité du paramètre de mouillage (effet thermodynamique) 
sur la localisation des particules dans le mélange. Ainsi, on pourrait explorer méthodiquement 
l’effet de l’anisotropie des particules sur leur localisation et la structuration du mélange immiscible 
de polymères.  
 
 L’observation des systèmes à l’échelle de la goutte, réalisée à l’aide d’une platine de 
cisaillement LINKAM montée sur un microscope optique, offre une multitude de possibilités 
d’études de compréhension académique qui n’ont été que partiellement exploitées dans ce travail. 
En premier lieu, l’emploi d’un grossissement plus important (qui relève d’un problème de 
distance focale relié à l’épaisseur de la platine) permettrait de mieux caractériser les phénomènes 
se produisant lors de la relaxation de la goutte et du transfert des particules (érosion de la goutte 
lors du « zip flow », migration des particules le long de l’interface…). Sans changer d’équipement, 
le comportement d’une goutte de polymère chargée en noir de carbone suspendue dans une 
matrice d’un autre polymère pourrait également être étudié en fonction du taux de particules ou 
de l’amplitude de déformation appliquée pour déterminer par exemple les conditions nécessaires 
à la localisation des charges à l’interface et au blocage de la goutte lors de sa relaxation. 
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ANNEXE 1: TRANSFERT DES CHARGES PAR MODIFICATION IN-SITU DU 
RAPPORT DE VISCOSITES 
 
I. Introduction 
Dans cette partie, nous avons tenté de transférer les charges dans le mélange en agissant in-situ 
sur la viscosité des polymères. Cet effet a été atteint en ajoutant un constituant (le SDS) qui a 
comme objectif de « dégrader » le PCL par rupture de chaînes. Le résultat est une diminution 
drastique de la viscosité du PCL et un transfert accru des charges de la phase PCL vers le PP 
d’après le mécanisme décrit au chapitre 3. 
 
II. Effet fluidifiant du SDS sur le PCL 
Diverses quantités de dodécylsulfate de sodium (SDS) sont incorporées dans le PCL3 durant 
l’étape de mélangeage à l’état fondu (60tr/min durant 10 minutes). Les échantillons mis en forme 
sont ensuite analysés en chromatographie d’exclusion stérique (SEC). 
La chromatographie d’exclusion stérique est basée sur l’effet du tamis moléculaire. Elle permet de 
séparer les molécules suivant leur taille par différence de pénétration dans un matériau poreux. 
Dans notre cas, le PCL est caractérisé sur une colonne de PLgel avec une phase stationnaire de 
PS-b-DVB. Du THF est utilisé comme éluant avec un débit de 1 ml/min. L’échantillon est filtré 
sur une membrane PTFE 0.2 µm après dissolution dans le THF. La SEC est équipée d’un triple 
détecteur : diffusion de la lumière 3 angles DAWN TREOS/Wyatt, viscosimètre VISCOSTAR 
II/Wyatt et réfractomètre RID-10A/Shimadzu.  
Tableau A1.1: Masse molaire en poids (Mw) du PCL3 avant et après extrusion et en présence de SDS, calculée par 
SEC avec un détecteur de diffusion de lumière.
Echantillon MW (g/mol) 
PCL3 granulé 88000 
PCL3 extrudé 200°C 88000 
PCL3+1.2%SDS 28780 
PCL3+12%SDS 5404 
 
Le tableau A1.1 montre que la masse molaire en poids du PCL3 ne change pas lors de l’étape 
d’extrusion. Ce constat laisse à penser que le polymère ne se dégrade pas thermiquement, ou très 
peu, durant cette étape. L’influence du SDS semble, quant à elle, très claire. En effet, l’addition du 
tensioactif entraîne une forte diminution de la masse molaire en poids du polymère. Ainsi, plus la 
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teneur en SDS est élevée dans la formulation, plus la taille des chaînes de PCL est petite. On 
passe d’une masse molaire en poids égale à 88000 g/mol pour l’échantillon de référence à un peu 
plus de 5000 g/mol lorsque l’on ajoute 12% en masse de SDS. 
III. Localisation des charges en fonction du taux de SDS 
Il semblerait donc que l’addition de SDS conduise à une rupture des chaînes de PCL, entraînant 
probablement une fluidification de cette phase à l’état fondu. Partant de ce postulat, on se 
propose de déterminer la viscosité de composites PCL3/LCB formulés avec différentes teneurs 
en SDS. Pour ce faire, le tensioactif est mélangé au noir de carbone sous agitation magnétique en 
phase aqueuse pendant plus de cinq heures. La solution est ensuite séchée pendant deux jours 
sous vide à 95°C. Le mélange LCB/SDS est ensuite incorporé au PCL3 lors d’une étape de 
mélangeage classique à l’extrudeuse de laboratoire (60tr/min durant 10 minutes). 
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Figure A1.1 : viscosité complexe des composites PCL3/LCB formulés avec différents taux de SDS à 200°C. La 
viscosité du PP1 est donnée à titre de comparaison. 
 
Il apparaît clairement que la viscosité des composites PCL3/LCB chute avec l’addition de SDS. 
En effet, lorsque la formulation contient 10% massique de tensioactifs, la viscosité diminue de 
trois décades. Ayant démontré dans ce rapport la forte influence de la viscosité des phases, on 
s’intéresse dès lors à la localisation des particules en fonction de la teneur en SDS dans des 
mélanges PP1/PCL3/LCB 60/40/5 obtenus par la procédure 4 « PCL first » à 20tr/min. 
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Figure A1.2 : Clichés MET des mélanges PP1/PCL3/CB 60/40/5 obtenus par la procédure 4 à 20tr/min. Les 
formulations contiennent a) 0% SDS b) 1% SDS et c) 10% SDS. 
Les clichés MET présentés dans la figure A1.2 montrent que les charges sont localisées dans la 
phase PCL pour les mélanges dont la teneur en tensioactif est inférieure ou égale à 1% massique 
(clichés a et b). Lorsque la teneur en tensioactif est égale à 10% massique, les charges sont 
localisées principalement à l’interface et légèrement dans la phase PP mais quasiment plus dans 
les domaines de PCL (cliché c). Les observations MET sont à mettre en relation avec les analyses 
effectuées en rhéologie (figure A1.1). Ainsi, on s’aperçoit que lorsque la viscosité de la phase PCL 
chargée est supérieure à celle de la phase PP, les charges restent dans la phase PCL où elles sont 
pré incorporées. En revanche, lorsque l’addition de SDS conduit à une chute de la viscosité et 
que celle-ci devient largement inférieure à celle du PP, alors les particules sont transférées de la 
phase PCL vers l’interface et légèrement dans le PP. Le transfert de charges est donc induit par 
l’addition de tensioactifs qui fluidifie la phase PCL, change le rapport de viscosités du mélange et 
modifie donc les forces de viscosité en présence. 
 
IV. Observation microscopique du transfert de charges 
Comme vu précédemment, l’addition de SDS permet de transférer des particules depuis la phase 
PCL dans laquelle elles sont pré mélangées vers l’interface et la phase PP, quelque soit le rapport 
de viscosités initial. La seule condition nécessaire au transfert est que la matrice soit plus 
visqueuse que la phase PCL chargée, c'est-à-dire que l’ajout du tensioactif doit entraîner une 
chute suffisante de la viscosité du PCL. Ainsi, la figure A1.3 montre le transfert de charges induit 
par l’ajout de SDS pour un mélange où K est proche de un. 
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Figure A1.3: Clichés de  microscopie optique (objectif  x100), pour des mélanges PP2/PCL2/LCB (K proche de un) 
obtenus par la procédure de mélange 4 « PCL first » à 20tr/min. Les formulations contiennent a) 0% SDS et b) 10% 
SDS. 
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Figure A1.4: Séquence de relaxation de gouttes de PCL2+LCB dans une matrice de PP2 après cisaillement. La 
formulation contient 10% SDS. 
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Le transfert du LCB depuis la phase PCL2 vers le PP2 est ensuite observé à l’aide d’une platine 
de cisaillement LINKAM montée sous un microscope optique (figures A1.4 et A1.5). Dans le cas 
du mélange formulé avec du tensioactif, la relaxation de la goutte entraîne un mécanisme de « zip 
flow » décrit dans le chapitre 6 de ce rapport (figure A1.4). A l’inverse, le mélange non modifié 
avec du SDS présente un comportement de relaxation très classique ne mettant pas en avant le 
moindre phénomène de transfert (figure A1.5). 
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Figure A1.5: Séquence de relaxation de gouttes de PCL2+LCB dans une matrice de PP2 après cisaillement. La 
formulation ne contient pas de SDS. 
V. Conclusion 
L’emploi de tensioactif a permis de modifier in-situ la viscosité de la phase PCL, probablement en 
le dégradant par rupture de chaînes, et ainsi d’induire un transfert des charges sous l’action du 
mécanisme décrit précédemment dans ce travail (chapitre 3, 4 et 6). Cette manière originale 
d’observer la migration des particules corrobore les résultats présentés dans les chapitres de la 
thèse et prouve bien que le rapport de viscosités est un facteur clé dans la localisation des 
charges.
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ANNEXE 2: RHEOLOGIE DES MELANGES PP/PCL/LCB 
Les rhéogrammes présentés dans cette annexe sont obtenus à 150°C, d’après le protocole 
expérimental décrit dans le Chapitre 2, paragraphe « IV.1.3. Rhéologie à l’état fondu ». Les 
mélanges chargés sont obtenus par la procédure de mélange « blend first » à 20 tr/min. 
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PP2/PCL2 (K≈1) 
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PP1/PCL3 (K>>1) 
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Résumé 
Développer un nouveau matériau polymère peut être réalisé par mélange de deux matériaux existants, 
associant ainsi les avantages des deux polymères en un nouveau matériau présentant une synergie des 
propriétés. De plus, l’incorporation de particules (on parle de charges) dans les mélanges de polymères 
permet d’améliorer les propriétés des produits obtenus ou peut même en procurer de nouvelles, comme la 
conductivité électrique par exemple. Cependant, l’apparition de nouvelles propriétés étant contrôlée par la 
localisation de ces particules, le but de la thèse est de comprendre les mécanismes de localisation et de 
migration des charges dans le mélange. 
S’il est généralement admis que la thermodynamique joue un rôle important dans la localisation des 
charges dans des émulsions classiques, dans des milieux plus visqueux comme les polymères, la cinétique 
de migration des charges est très lente ce qui rend d’autres paramètres comme la rhéologie des phases, la 
procédure d’addition des charges ou encore la taille des particules plus pertinents à prendre en compte. 
C’est sur l’influence de ces paramètres que nous avons dédié cette étude. 
Il est montré que la localisation des charges  de noir de carbone (CB)  dans un mélange polypropylène 
(PP) / poly-ε-caprolactone (PCL) à morphologie co-continue est essentiellement dominée par le rapport 
de viscosités K. Le phénomène de localisation des charges est expliqué par la compétition des forces de 
drainage visqueux s’exerçant sur les particules à l’interface. 
Par ailleurs, le mécanisme de  transfert des charges est mis en évidence par observation directe de la 
déformation sous cisaillement de gouttes de PCL chargées de CB et immergées dans une matrice PP. Le 
transfert se produit par un nouveau mécanisme, appelé « zip flow », qui consiste à l’érosion des gouttes au 
niveau des pointes qui se trouvent plus peuplées en particules par le biais d’écoulements internes et aux 
interfaces. Ce mécanisme est favorisé par des K<<1 et des particules de CB plus petites qui peuvent 
diffuser plus rapidement  vers l’interface.     
La maîtrise des différents paramètres étudiés a permis de localiser les particules sélectivement à l’interface 
du mélange et d’obtenir des propriétés de conductivité électrique à faible taux de charges (environ 1% 
massique), sans modifier la rhéologie du matériau. 
Mots-clés : mélanges de polymères, charges, localisation, interface, conductivité, rhéologie. 
 
Abstract 
Developing materials with improved properties can be achieved by using immiscible polymer blends filled 
with particles. It is known that the localisation of fillers governs the outbreak of new properties, like 
electrical conductivity, that’s why the main goal of this study is to understand mechanisms responsible for 
migration and localisation of fillers in the blend. 
According to the literature, thermodynamics play an important role in fillers localisation. Indeed, the 
wetting parameter of the filler with each polymer phase allows to predict where the particle would be 
preferentially localised. Nevertheless, in such high viscous matrices, migration of the filler is very slow. 
Thus, the equilibrium state is not always reached and other parameters that are not yet fully understood, 
like phase rheology, mixing procedure or filler particle size must be considered. 
Experimentally, blends filled with carbon black particles (CB) are prepared by extrusion process and 
characterized by different structural and physicochemical techniques (solvent extraction, SEM, TEM, etc.). 
It is shown that carbon-black fillers localisation in immiscible blends of polypropylene (PP) and poly-ε-
caprolactone (PCL) is strongly influenced by the blend viscosity ratio K. The mechanism of filler 
localisation is explained by a competition of hydrodynamic forces applied on the particles localised at the 
blend interface. 
Moreover, the mechanism of filler transfer is investigated at the droplet scale by in-situ observation of the 
deformation of CB-filled PCL droplets suspended in PP matrix. CB particles are transferred from the PCL 
droplet to the PP matrix by a new mechanism, called “zip flow”, which involves the erosion of the droplet 
edges, leading to the extraction of the particles localised there. This mechanism is favoured by K<<1 and 
smaller CB particles which diffuse faster toward the interface. 
By controlling the parameters studied in this work, it has been possible to localize CB-fillers selectively at 
the blend interface and to reduce significantly the electrical percolation threshold (around 1wt %), without 
modifying the rheology of the material. 
Keywords: polymer blends, fillers, localisation, interface, conductivity, rheology. 
